Bioactividad de cementos de fosfatos cálcicos sustituidos con estroncio y su aplicación en regeneración ósea by Hamdan Ali Alkhraisat, Mohamad
 UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID 
 
FACULTAD DE ODONTOLOGÍA 
Departamento de Estomatología III  







BIOACTIVIDAD DE CEMENTOS FOSFATOS CÁLCICOS 
SUSTITUIDOS CON ESTRONCIO Y SU APLICACIÓN EN 
REGENERACIÓN ÓSEA
 
                          
 
MEMORIA PARA OPTAR AL GRADO DE DOCTOR 
PRESENTADA POR 
 




Bajo la dirección de los doctores 







• ISBN: 978-84-692-1014-7  
UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID 
 
FACULTAD DE ODONTOLOGÍA 
 




BIOACTIVIDAD DE CEMENTOS DE FOSFATOS CÁLCICOS 




MEMORIA PRESENTADA PARA OPTAR AL GRADO DE DOCTOR POR: 





Bajo la dirección de los Doctores: 





  1 


































  2 
Agradecimiento 
 
A la Prof. Carmen Rueda por su gran apoyo y ayuda en orientar mi trabajo con su gran 
conocimiento científico y su personalidad tan accesible. A los doctores Faleh Tamimi 
Mariño y Jesús Torres, por su valioso consejo y ayuda para realizar los trabajos de la 
tesis. A mis compañeros de Laboratorio Juan Pablo, Marta y Marco. A los profesores 
del Departamento de Química-Física II de la Facultad de Farmacia de la Universidad 
Complutense de Madrid: Francisco Blanco, Begoña Elorza, Mariam Elorza, Conchita 
Arias, Pedro Galera, Conchita Civera y Jorge Rubio Retama. Al Prof. Rafael Baca 
Perez-Bryan del Departamento de Estomatología III de la Facultad de Odontología de la 
Universidad Complutense de Madrid. A la Dra. Isabel Fernández Tresguerres. A los 
profesores del Departamento de Farmacia y Tecnología Farmacéutica de la Facultad de 
Farmacia de la Universidad Complutense de Madrid: Juan Torrado e Irene Martínez. A 
Los doctores del “Department of Functional Materials in Medicine and Dentistry, 
University of Wurzburg, 97070 Wurzburg, Germany”: Uwe Gbureck, Andrea Eswald y 
Claus Moseke. A Isabel Bearman y Elke Vorndran. Al Dr. Fernando Conde López del 
servicio CAI de difracción de rayos X de la Universidad Complutense de Madrid. A mis 
directores de Tesis Doctoral Prof. Luis Blanco Jerez y Prof. Enrique López Cabarcos 
por poner a mi disposición los recursos técnicos y económicos necesarios para la 















  3 
Esta tesis fue subvencionada con una beca predoctoral de la Agencia Española de 
Cooperación Internacional (AECI) del Ministerio de Asuntos Exteriores; por el 
proyecto de investigación MAT2006-13646-C03-01 del Ministerio de Educación y 
Ciencia, y por el programa CAM-UCM de “Consolidación de Grupos de Investigación” 


























































  5 
1. Abstract (English) 6 
2. Hipótesis de trabajo 12 
3. Objetivos 14 
4. Nomenclatura 16 
5. Introducción 20 
6. Revisión bibliografica 24 
6.1 Hueso 25 
6.2 Materiales de sustitución ósea 35 
6.3 Estroncio 79 
7. Materiales y Métodos 82 
7.1 Materiales y reactivos 83 
7.2 Métodos 88 
8. Resultados y discusión 106 
8.1 Cohesión de COFC de brushita 107 
            8.1.1 Resultados 109 
            8.1.2 Discusión 133 
8.2 Cementos de brushita modificados con estroncio 137 
            8.2.1 La adición de sal de estroncio soluble en agua (SrCl2) 139 
8.2.1.1 Resutados 140 
8.2.1.2 Discusión 152 
           8.2.2 Cementos óseos de fosfato cálcico preparados con β- 
                    TCP sustituido por estroncio 
155 
                    8.2.2.1 Resultados 157 
                    8.2.2.2 Discusión 174 
9. Conclusions (English) 177 
10. Bibliografía 180 
11. Abreviatura 200 
12. Trabajos derivados de la tesis 203 
        12.1 Journal of Biomedical Materials Research-Part A 204 
        12.2 20th European Conference on Biomaterials 213 
        12.3 Acta Biomaterialia 215 
        12.4 8th World Biomaterials Congress 223 























The use of bone grafts in the repair of defects in dentistry has a long history of success, 
primarily with the use of autologous bone. With increasing technologic advances, 
researchers have been able to broaden the spectrum of grafting materials to allografts, 
xenografts, and synthetic materials. Osteoconductive and biocompatible calcium 
phosphate bone substitutes are widely used for the treatment of osseous defects caused 
by infection, tumors and trauma. A bone graft to function adequately must have a 
sufficient strength to withstand applied stresses and good cohesion, especially, when 
used in highly blood-perfused regions. Calcium phosphate cements are being used as 
bone graft substitutes. They are classified into hydroxyapatite and dicalcium phosphate 
dihydrate (DCPD or brushite) cements according to their final product. These cements 
are too weak to be used in load bearing areas, even though hydroxyapatite cements are 
stronger than brushite cements. However, brushite is metastable under physiological 
conditions and, in vivo studies have shown that brushite cement is highly resorbable. 
Brushite crystal-growth inhibition results in smaller crystals size allowing them to pack 
closely together and improving brushite cement mechanical properties. Furthermore, 
increasing brushite cement density improves the cement mechanical properties by 
reducing the cement porosity that is inversely proportional to the cement strength. This 
can be achieved by increasing the conversion of β-tricalcium phosphate (β-TCP) to 
brushite during the cement setting reaction. 
 
 
Different in vivo studies demonstrated that brushite cements are biocompatible, 
bioresorbable and osteoconductive. However, the degradation of brushite cements has 
been scarcely studied even though it may be of great concern for clinical applications in 
highly blood-perfused regions. The objective of this work is to elucidate factors that 
determine brushite cement surface disintegration. For that, brushite cements were 
modified using in their preparation different aqueous solutions of phosphoric, glycolic, 
tartaric and citric acids in concentrations that were reported to improve the cement 
properties. Two viscosity-enhancing polysaccharides, chondroitin 4 sulfate and 
hyaluronic acid were also assayed. Thereafter, pre- and set cement samples were 
immersed in distilled water for 24 hours. Thenceforth, cement-solid weight loss, 
microstructure, liquid phase viscosity, mean size and zeta potential of the released 
particles were analyzed using X-ray diffraction, FTIR spectroscopy, light scattering, 
scanning electron microscopy, and optical microscopy. It was found that the particles 




carboxylic acid used in the preparation of the cement. The addition of hyaluronic acid 
and chondroitin 4 sulfate decreased the amount of released particles from the surface of 
the set brushite cement made with citric acid. Furthermore, the hyaluronic acid 
increased significantly the viscosity of the citric acid solution and the cement paste 
prepared with this liquid phase showed a pronounced step down in particle release. 
Furhthermore, the use of carboxylic acids and silicate gel to set brushite cements 
resulted in a more rapid pH changes of the cement paste and a shorter final setting time 
(FST). We hypothesize that the silanol group (Si-OH) of the silicate gel could bind 
calcium ions and serve as nucleus for DCPD precipitation catalyzing cement’s setting 
reaction. The use of silicate gel was therefore efficient in improving brushite cement 
cohesion. We showed that water solubility of calcium carboxylate, FST and viscosity of 
the mixing liquid may dictate the superficial disintegration of brushite cements. 
 
Under physiological conditions, the metastable brushite phase transforms into 
hydroxyapatite (HA). Several factors were found to condition the in vivo DCPD 
transformation into HA like local interstitial liquid turn over, its protein constituents, 
and cement sample size. This undesirable transformation leads to increase the acidity of 
the surrounding medium and retards cement resorption. Low water soluble magnesium 
salts were proven to inhibit the growth of the newly forming HA crystal nuclei and 
pyrophosphoric acid was also reported to inhibit HA formation. α-hydroxy acids have 
been used as inhibitors to the setting reaction of resorbable brushite calcium phosphate 
cements. This study was conducted to determine the effect of α-hydroxy acids on the 
conversion of DCPD to HA.  
 
The FST of brushite cements set with carboxylic acids was higher than brushite cements 
set with water or phosphoric acid. These cements were aged in phosphate buffer 
solution for 1, 3, 14 and 28 days. Ageing medium pH converged from 5.1-6.8 after one 
day to pH 7.1-7.2 and never dropped more than pH 7.05 throughout the observation 
periods. Furthermore, hydroxyapatite appeared as soon as 14 days in DCPD cements set 
with water and phosphoric acid, but it was not observed in DCPD cements set with 
glycolic, tartaric and citric acids till after 28 days. The maintenance of an appropriate 
pH (pH > 7) and the ageing medium renewal, to have persistant calcium ions release 
from brushite crystals, are factors that promote DCPD conversion to HA. However, 




Brushite is a hydrated secondary calcium phosphate that upon heating suffers a 
dehydration process at around 130 ºC accompanied with phase transformation to 
monetite (DCPA) at 160 ºC followed by decomposition of DCPA to calcium 
pyrophosphate (Ca2P2O7) at 425 ºC.  It was found that brushite dehydration and DCPA 
decomposition occurred at lower temperatures in cements set with phosphoric acid and 
water. The calculated enthalpy necessary for its dehydration was higher in brushite 
cement modified with tartaric acid > glycolic acid > citric acid > water > phosphoric 
acid. Hydroxyapatite started to appear in water and phosphoric acid brushite cements 
earlier than in carboxylic acid brushite cements. Through calcium-carboxylate 
complexation, carboxylic acids could inhibit the formation of HA and it was proven that 
the addition of citric acid to β-TCP/ MCP mixtures also prevented the formation of 
monetite. 
 
Chondroitin 4 sulphate (C4S) has an anti-inflammatory effect and increases the 
regeneration ability of injured bone.  Brushite cement set with 1M glycolic acid-2% 
C4S was implanted in vivo to evaluate its efficiency in bone regeneration. The results 
showed the resorption of brushite cement granulate through dissolution and macrophage 
activity. The higher amount of residual graft in the C4S group is a result of C4S 
adsorption on brushite granulate through calcium ions complexation with carboxylate 
and sulfate groups of C4S, inhibiting their dissolution. Even though, the new bone 
formation is slightly higher in the C4S group, compared with glycolic brushite cement 
control group, these differences were not statistically significant.    
 
There is an increasing interest in the incorporation of strontium in calcium phosphate 
cements that stems from its good results in treating osteoporosis. Fractures caused by 
osteoporosis result in an estimated annual cost to the health services of around 30 billion 
euros in Europe. The beneficial effects of strontium arise from its capacity to prevent 
bone loss since it was demonstrated that Sr2+ ions decreased in vitro the differentiation 
and the resorbing activity of osteoclasts. In addition, Sr2+ increases osteoclast apoptosis 
and enhances preosteoblastic cell proliferation and collagen synthesis. Consequently, 
Sr2+ ions depress bone resorption and maintain bone formation. Extensive ion 
substitutions can occur in a crystal if the valence of the replacing ion is within one unit 
of that of the ion being replaced and if the radii of the ions are similar. Calcium and 




crystal forming solid solution. Herein, we report the synthesis of strontium-containing 
brushite cement with good cohesion and mechanical properties. For that, two 
approaches were developed: i) the addition of water soluble strontium salt, and ii) the 
use of strontium substituted β-TCP.  
In the first approach, the cement powder, composed of β-tricalcium phosphate (β-TCP) 
and monocalcium phosphate (MCP) was adjusted by different concentrations of 
strontium chloride and/or sodium pyrophosphate. The cement liquid phase was 2M 
phosphoric acid and 1M glycolic acid. The cement cohesion and mechanical properties 
were measured after samples ageing in water for 24 h at 37 ºC. The incorporation of 
strontium ions increased the cement FST but not the diametral tensile strength (DTS) of 
brushite cements set with either phosphoric acid or glycolic acid. The Sr2+ ions had a 
negative effect on brushite cement cohesion.  
 It was also found that pyrophosphate ions inhibit the cement setting reaction and 
increased significatively the DTS of brushite cements. When strontium and 
pyrophosphate ions were added simultaneously, they increased the FST of brushite 
cements set with phosphoric acid. However, the SrCl2 increase from 5% to 10% (w/w) 
reduced significatively the FST at pyrophosphate concentrations equal or higher than 
2.16% (w/w). Furthermore, the brushite cement prepared with a Sr2+ content of 5% 
(w/w) had the highest DTS values, however, the DTS values of Sr-containing cements 
were significatively reduced as pyrophosphate concentration was higher than 2.16 % 
(w/w).  
In the second approach for strontium susbstitution in brushite cements, strontium 
substituted β-TCP with the general formula Ca(3-x)Srx(PO4)2 (0<x<1) was synthesized by 
calcination of powder mixtures with the appropriate stoichiometry.  Sr-substituted β-
TCP induced strontium substitution in the setting products and favoured the formation 
of monetite (CaHPO4) as setting product, whereas Sr-free cements set to brushite 
(CaHPO4 x 2H2O). Monetite forming cements present the advantages of providing a 
longer setting time, a better mechanical performance and a less exothermic setting 
reaction. Release experiments under dynamic conditions for up to 15 days revealed the 
release of Sr2+ doses in the range of 12-30 ppm with a zero order kinetic. Cement 
biocompatibility was investigated in vitro by culturing human osteoblast cell line 




are as good as Sr-free cements in providing a template for cell growth and function. The 
differences in cell activity and proliferation between Sr-free cement and Sr-containing 
cements were not statistically significant. Furthermore, the osteoblast cell morphology 
showed the good adaptation of the cells on cement surfaces, thus, indicating the Sr-
containing cements suitability for osteoblast cell growth and proliferation. 
 
Keywords: Biocomaptability; brushite; bone cement; bone regeneration; calcium 
phosphate; cement ageing; chondroitin 4 sulphate; cohesion; compressive strength; 
diametral tensile strength, disintegration, hyaluronic acid; hydroxyapatite; ionic 
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En este trabajo se parte de la hipótesis de que mediante la modificación de la fase 
líquida de los cemetos de brushite se pueden controlar sus propiedades físico químicas y 
mecánicas con objeto de obtener un cemento capaz de mantenerse como una sola pieza 
en un medio acusoso.  Esta propiedad, al evitar la desintegración del material tendría un 
gran impacto en su aplicación en zonas de alto suministro sanguíneo. Además, la 
adición de sustancias como glucoaminoglicano para mejorar la cohesión del cemento 
puede influir en el comportamiento in vivo del biomaterial particularmente en su 
velocidad de reabsorción. 
 
Una segunda hipótesis consiste en que la modificación de los cementos basados en 
brushita con iones de estroncio puede aumentar la solubilidad de los cristales de 
brushita afectando las propiedades químico-físicas y biológicas del cemento 
permitiendo una mayor liberación de los iones de estroncio que en los biomateriales 
basados solo en hidroxiapatita. La incorporación de estroncio no debe alterar las 
































1. Desarrollar un método que permita estudiar la cohesión de los cementos de 
brushita y su aplicación para identificar los factores que influyen en la cohesión 
de estos cementos. 
2. Estudiar la transformación de brushita a hidroxiapatita y comprobar la eficacia 
de los ácidos carboxilicos en la inhibición de esta transformación de fase y en la 
cohesión del cemento. 
3. Comprobar la regeneración ósea conseguida in vivo con un cemento de brushita 
con mejor cohesión usando conejos como modelo de experimentación animal. 
4. Inducir la sustitución iónica de los iones de calcio por iones de estroncio en el 
cristal de brushita por precipitación en un sistema de cemento utilizando dos 
métodos: la adición de una sal soluble de estroncio o el uso de un reactante 
sustituido por estroncio. 
5. Evaluar el efecto de los iones de estroncio, incorporados en el cemento 
siguiendo los dos métodos anteriormente mencionados, en las propiedades 
químico-físicas del cemento de brushita. 
6. Estudiar la biocompatibilidad in vitro del cemento modificado con estroncio 

































La Asociación Europea de Biomateriales lo define como “material no vital que se utiliza 
en aplicaciones médicas con la finalidad de obtener una interacción con un determinado 
sistema biológico” [1]. Este material puede ser de origen natural o sintético, o 
combinación de ambos y puede implantarse en el organismo para tratar, restituir, 
sustituir o aumentar un tejido, órgano o función. 
 
Biocompatibilidad  
Es la capacidad de un material de ser utilizado en una aplicación específica con una 
respuesta adecuada del tejido receptor [2]. Esta capacidad esta caracterizada por la 
ausencia de una respuesta inflamatoria aguda o crónica durante su implantación e 
incorporación, así como por la carencia de efectos nocivos sobre tejidos distantes. 
 
Bioactividad  
Capacidad de un material para inducir, estimular, provocar o modular una acción 
biológica definida en el tejido receptor. Así, un material bioactivo es aquel que 
posibilita una respuesta biológica específica en su relación con los tejidos favoreciendo 
el enlace de ambos [3]. 
 
Bioinercia  
Ausencia de reacción de los tejidos vivos frente a cualquier material biocompatible 
después de su implantación en el organismo. Sin embargo, en algunos casos puede 
presentarse una mínima respuesta inmunológica [4]. 
 
Bioabsorbible 
Condición de ciertos biomateriales que, después de ser implantados en un tejido del 
organismo, experimentan fenómenos de disolución en los fluidos corporales [5]. 
 
Biodegradación  
Descomposición, rotura o lisis de un material mediada por un sistema biológico, que se 
produce como consecuencia de la actividad celular, enzimática, bacteriana o viral, 







Condición que poseen algunos biomateriales de degradarse en componentes de menor 




Tejido u órgano que después de ser separado de su origen se inserta en un lugar del 
organismo, ya sea en el propio, en el de otro de la misma especie o en el de otra especie. 
Se caracteriza por, que una vez implantado, se puede rehabitar y se mantiene vital 
gracias a los tejidos vivos del receptor [8]. 
 
Osteoconducción 
Propiedad pasiva de un material o tejido de recibir y guiar el crecimiento óseo, por 
medio de la invasión vascular y celular proveniente del tejido óseo vivo del receptor [9]. 
 
Osteogénesis  




Capacidad de un material para promover la diferenciación celular hacia la síntesis de 
matriz ósea mineralizada, mediada por los factores locales de crecimiento [11]. 
  
Osteointegración  
Establecimiento de una continuidad fisico-química entre un implante y la matriz ósea 
sin interposición de tejido fibroso. También corresponde a la condición en que un 
injerto colabora en la neoformación ósea en base a la presencia de células 
mesenquimales. Este tipo de aporte celular es máximo en el autoinjerto óseo [12]. 
 
Osteotransducción  
Función que combina las propiedades de biodegradabilidad selectiva y activa, y de 
osteoconducción. Así, se produce una verdadera transformación del material que en la 






Procedimiento de producción de biomateriales cerámicos a partir de conglomerados de 
polvos previamente modelados, que luego son sometidos a calentamiento en hornos 
especiales, en el rango de los 1.000 a 1.500 ºC, lo que provoca la fusión parcial de los 
componentes que, de esta manera, quedan soldados [14]. 
 
Calcinación 





































La primera generación de biomateriales tenía como objetivo desarrollar un material 
tolerable por el cuerpo y con propiedades mecánicas suficientes para soportar las 
sobrecargas fisiológicas. Aunque estos materiales proporcionan una solución eficaz a 
corto plazo, su eficacia esta limitada a largo plazo. Esta limitación ha levantado el 
interés de la comunidad científica por la bioactividad, que define el efecto de un agente 
en un organismo o tejido viviente, y este concepto ha sido la clave para proponer una 
segunda generación de biomateriales. El desarrollo de una segunda generación de 
biomateriales bioactivos en vez de bioinertes depende de que la reacción interfacial 
implante-tejido sea controlada por los procesos celulares normales. Esta estrategia 
permite el diseño de un biomaterial específico para una aplicación clínica particular y es 
un ejemplo de ingeniería tisular in situ adecuada para el desarrollo de sustitutos óseos 
[15].  
 
La venta de productos ortopédicos a escala mundial se aproximó a los $15 billones en 
2001 y sigue creciendo a una tasa  anual de 13% [16]. Los injertos óseos con un coste 
de $1 billón representaron 408 000 procedimientos en Europa y 605 000 procedimiento 
en EEUU [16]. En el periodo de 2002-2003, entre los 617 000 procedimientos 
quirúrgicos que incluyen hueso y articulación  registrados por los servicios médicos 
nacionales en Inglaterra se han realizado mas de 77 000 cirugías primarias de cadera. 
Este aumento en la cirugía reconstructiva se debe principalmente al incremento anual 
del 2 al 3% en la población global con edad mayor de 65 años provocando un aumento 
de 100 000 000 de personas en el periodo de 2000-2010. La demanda de biomateriales 
ortopédicos también es el resultado de cambios de estilo de vida con expectativas de 
mayor calidad de la misma, de avances en las técnicas quirúrgicas (cirugía 
mínimamente invasiva), y avances tecnológicas (innovación en los biomateriales) que 
generan nuevas aplicaciones.    
 
En la medicina actual el sustituto óseo estándar es el injerto óseo autólogo que, sin 
embargo, presenta algunos problemas como la insuficiente cantidad de injerto, mayor 
tiempo quirúrgico, pérdida sanguínea, un costo adicional y riesgo de morbilidad 
posquirúrgica significativa en la zona donante de hasta 30 % provocada por infección, 
dolor, hemorragia, debilidad muscular y lesión neurológica. Una alternativa pueden ser 
los aloinjertos de los bancos de hueso. Sin embargo, esta alternativa sufre limitaciones 




existe una demanda alta de sustitutos óseos sintéticos que ofrecen un material sin 
limitaciones de cantidad y una solución de los problemas mencionados anteriormente. 
 
Entre los sustitutos óseos sintéticos destacan las biocerámicas de fosfatos cálcicos como 
la hidroxiapatita y el fosfato tricálcico- β que son biocompatibles, bioactivas y 
osteoconductivas. Sin embargo, sufren las desventajas de que solo están disponibles en 
forma de bloques o granulados. Los bloques prefabricados tienen tamaños y formas 
preestablecidos, y es difícil su adaptación al sitio de implantación; mientras que las 
partículas de los granulados tienden a migrar del sitio de implantación, aumentando la 
posibilidad de complicaciones, especialmente en zonas con alto suministro sanguíneo, e 
incluso el fracaso del procedimiento quirúrgico. 
 
En 1980s, Brown y Chow descubrieron e introdujeron la idea de un nuevo material de 
sustitución ósea los “Cementos Óseos de Fosfatos de Calcio” (COFC), objeto de este 
trabajo, son materiales compuestos por un polvo y un líquido que al ser mezclados en 
proporción adecuada forman una masa plástica y moldeable que gradualmente endurece. 
El endurecimiento de estos cementos es el resultado de reacciones que producen la 
formación de una fase cristalina de fosfato de calcio biocompatible y osteotransductora. 
La idea de los COFC es sencilla y permite la producción de implantes óseos con 
dimensiones y formas imposibles de lograr por los métodos cerámicos convencionales. 
Además, permite la incorporación de diversos medicamentos a matrices portadoras de 
COFC resultando en una acción terapéutica localizada en el sitio de implantación. 
 
Los COFC se clasifican en dos categorías principales dependiendo del producto final de 
la reacción de fraguado: Cemento de hidroxiapatita (Ca10(PO4)6(OH)2, pH > 4.2) y 
cemento de brushita (CaHPO4.2H2O, pH < 4.2). Los cementos de hidroxiapatita son 
más fuertes y los cementos de brushita son más reabsorbibles en condiciones 
fisiológicas.   
 
A pesar de las ventajas antes mencionadas, los COFC sufren de las siguientes 
inconvenientes: una resistencia mecánica relativamente baja, y tiempos de fraguado o 
endurecimiento en ocasiones inadecuados. La disponibilidad de COFC con resistencia 
mecánica próxima a la resistencia del hueso esponjoso humano y con tiempos de 




potenciales de estos materiales, en la actualidad limitado a la odontología, la cirugía 
maxilofacial, y la reparación de fracturas en los miembros superiores. Los materiales 
basados en hidroxiapatita son poco solubles en condiciones fisiológicas lo que puede 
comprometer su función en la liberación de iones y reactivos bioactivos [13]. 
 
Se ha demostrado que los iones de estroncio tienen un efecto positivo en el tratamiento 
de osteoporosis. Este efecto se debe a la estimulación de osteoblastos y la inhibición de 
los osteoclastos junto con la estimulación de la producción del colágeno.  La 
incorporación del estroncio ha mejorado la bioactividad de los materiales basados en 
HA. Sin embargo, la baja solubilidad de estos biomateriales y la inhibición de los 
osteoclastos (responsables de su biodegradación) comprometen su eficacia en la 
liberación de iones de estroncio a los tejidos en el sitio de la implantación. Hasta ahora 
no se ha estudiado la modificación de los cementos basados en brushita con iones de 
estroncio y como afecta el estroncio a sus propiedades químico-físicas y biologicas y su 
eficacia como matrices portadores de iones de estroncio.    
 
A continuación se revisan las principales características del hueso como biomaterial y 



































El hueso es un tejido denso y multifásico constituido por células rodeadas de una matriz 
de componentes orgánicos (fibras de colágeno, lípidos, péptidos, proteínas, 
glicoproteinas, polisacáridos y citratos) e inorgánicos (fosfatos cálcicos, carbonatos, 
sodio, magnesio, flúor) [20]. La variación en la estructura y los componentes del hueso 
dan lugar a distintos tipos de hueso que se diferencian por sus características mecánicas 
y funcionales [21]. El hueso es un tejido conjuntivo mineralizado duro y elástico que 
proporciona soporte y protección a los órganos, responsable del mantenimiento de 
homeostasis mineral y fuente de células troncales hematopoyéticas. Por lo tanto, el 
tejido óseo esta involucrado en un ciclo constante de resorción y formación (remodelado 





Los huesos maduros poseen una estructura macroscópica común y están constituidos 
por tejido óseo esponjoso o trabecular, que representa alrededor del 20.0 % del volumen 
total del hueso, que se encuentra en continuidad con el tejido óseo cortical o compacto, 
que corresponde aproximadamente al 80.0 % del volumen total del hueso. La superficie 
de los huesos consta de hueso cortical y el espesor de esta capa aumenta en zonas de 
alta carga mecánica. 
 
Hueso esponjoso o trabecular 
El hueso esponjoso posee una red de espículas ramificadas o trabéculas que limitan 
espacios ocupados por la médula ósea. Se encuentra en el esqueleto axial, las epífisis y 
metáfisis de los huesos largos y en los huesos planos. El hueso esponjoso tiene la 
capacidad de resistir fuerzas de comprensión y tensión [22]. Las propiedades mecánicas 
del hueso esponjoso dependen del grado de porosidad y la arquitectura de las trabéculas. 
Ambos factores  varían según el sitio anatómico [23] y la edad [24]. La anisotropía del 
hueso esponjoso resulta de la orientación de las trabéculas de mayor tamaño en las 




Hueso cortical o compacto 
 El hueso cortical predomina en el esqueleto apendicular, conformando la diáfisis de los 
huesos que adopta la forma de un cilindro hueco para contener la médula ósea. Sus 




Figura 1. La estructura microscópica del sistema haversiano en hueso cortical [25]. 
La matriz ósea mineralizada del hueso cortical se dispone en laminillas individuales. La 
mayoría de estas laminillas se estructuran concéntricamente alrededor de un canal 
longitudinal vascular llamado canal de Havers, que contiene capilares, vénulas 
postcapilares y a veces arteriolas. Entre estas laminillas  se ubican lagunas que 
contienen los osteocitos.  Esta estructura cilíndrica se llama la osteona o el sistema 
haversiano. De cada laguna se irradian canalículos  ramificados que permiten la 
comunicación y la nutrición de los osteocitos (Figura 1). 
Las laminillas intersticiales no pertenecen a ningún sistema haversiano sino que se 
ubican entre los sistemas haversianos. Las laminillas circunferenciales y las endosteales 
están orientadas paralelamente a la superficie externa e interna del hueso Por debajo del 











Figura 2. El Canal de Volkmann se comunica con el canal de Havers en un osteon [25]. 
Los canales de Volkmann son un segundo sistema de canales que penetran el hueso de 
manera aproximadamente perpendicular a su superficie. Estos canales conectan los 
canales de Havers con la superficie interna y externa del hueso. Así, los vasos en los 
canales de Volkmann comunican los vasos en los canales de Havers con los vasos del 
endostio. Existen también algunas comunicaciones con los vasos del periosteo (Figura 
2).   
Componentes del hueso 
En la discusión de los componentes del hueso, hemos seguido el diagrama mostrado en 
la figura 3 dónde hemos clasificado estos componentes en dos categorías principales; 
matriz extracelular y componente celular. 
Canal de Volkmann 





Figura 3. Diagrama orientativo de los componentes principales del hueso discutidos en 
este apartado. 
Matriz extracelular 
 La matriz extracelular consta de dos componentes principales que forman ca. 95% del 
peso seco del hueso: las fibras orgánicas de colágeno y cristales inorgánicos. Además, la 
matriz esta compuesta de otras sustancias orgánicas conocidas como proteínas no 
colágenas y sales inorgánicas amorfas o poco cristalinas.  Esta arquitectura de fibras de 
colágeno muy organizada reforzada con cristales inorgánicos resulta en un tejido 
elástico y duro. 
La fase mineral del hueso 
La fase inorgánica del hueso esta constituida principalmente de hidroxiapatita deficiente 
en calcio, fosfato y grupos hidroxilo. La relación Ca:P oscila entre 1.37-1.87 [26]. 
Además, se observa sustitución iónica de elementos traza como magnesio, estroncio, 
flúor y carbonato en la estructura del cristal de apatita. Estas diferencias resultan en una 
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permitir la resorción y la formación constantes de cristales de 5-100 nm de diámetro. Se 
cree que la mineralización ocurre en vesículas matriciales sin embargo existen 
discrepancias entre los investigadores sobre el mecanismo. [21] Generalmente, los 
osteoblastos controlan la formación de fosfato cálcico amorfo, con relación Ca:P de 
1.44-1.55, que sirve como una reserva y núcleo para el crecimiento de hidroxiapatita 
[26]. Otras sustancias orgánicas presentes en la matriz pueden ser involucradas en la 
promoción de la nucleación y la precipitación de bio-apatita y en la regulación de la 
orientación, el tamaño y la tasa de crecimiento de los cristales.  
Colágeno [21] 
El colágeno es la proteína más abundante en el cuerpo humano y se encuentra en varios 
tejidos conjuntivos calcificados y no calcificados. El colágeno constituye el 70-90% del 
componente no mineral del hueso. La unidad estructural del colágeno, el tropocolágeno,  
es una molécula rígida y alargada (300 nm de longitud, 1.5 nm de espesor) formada por 
una triple hélice de tres cadenas polipeptídicas α dispuestas sobre un eje común. Las 
cadenas α tienen la secuencia glicina (GLy)-X-Y. Se producen distintos tipos de 
colágeno mediante la combinación de distintas cantidades y secuencias de otros 
aminoácidos dentro de la molécula tropocolágeno. Hasta ahora, se conocen 13 tipos 
distintos de colágeno.  
 
El colágeno tipo I es la forma mas abundante y cuenta el 90% del colágeno en el cuerpo. 
El hueso tiene mayoritariamente colágeno tipo I y una poca cantidad de colágeno tipo V. 
Los colágenos tipo I y V se organizan en fibrillas con estriación característica que se 
repite cada 55-75 nm, con promedio de 64 nm. Las fibrillas tienen un diámetro entre 40 
y 120 nm, con promedio de 100 nm. Las fibrillas se organizan en haces formando las 
fibras de colágeno que tienen diámetro entre 0.2 y 12 µm.   
 
Proteínas no colágenas 
Las proteínas no colágenas constan de mucopolisacáridos ácidos, entre los que destacan 
la osteocalcina, la sialoproteína ósea, la osteopontina y la osteonectina. La osteocalcina 
y la sialoproteína ósea son específicas para el hueso. Estás proteínas se sintetizan por las 




Dichas proteínas son multifuncionales y su control esta mediado por el efecto 
“feedback” en los osteoblastos [27].  
Osteocalcina  
La osteocalcina (OC) contribuye el 20% de las proteínas no colágenas del hueso. La OC 
tiene una afinidad alta a la HA y se adhiere a su superficie mediante la orientación de 
los residuos del ácido carboxiglutamico (Gla) con los iones de calcio [27]. La OC es un 
inhibidor potente de la formación de HA y actúa como retardante de la nucleación de 
HA [28]. Recientemente se ha descrito que la OC actúa en la regulación del remodelado 
óseo a través de la inhibición de la formación ósea por parte de los osteoblastos [27]. La 
expresión de la OC está controlada por hormonas reguladas por Ca2+. 
Sialoproteína ósea 
La sialoproteína ósea (SP) es una sialoglicoproteína ácida que contribuye el 15% de las 
proteínas no colágenas del hueso y esta involucrada en la mineralización y el 
remodelado óseo [29]. La función de la SP en promocionar la diferenciación de 
osteoblastos y la resorción ósea esta relacionada con su concentración [29]. Se ha 
mostrado que la concentración de SP es alta en zonas de formación ósea y que el 
tratamiento de los osteoclastos con SP inhibe la reabsorción ósea [29]. Estudios in vitro 
han mostrado que la SP promociona la adhesión de osteoblastos por tener la secuencia 
Arginina-Glicina-Aspartato (RGD) que es el mínimo requisito estructural para la 
adhesión celular [30]. SP tiene afinidad alta por la HA y se ha demostrado que 
promociona la nucleación de HA [28]. 
Osteopontina  
La osteopontina (OP) es una glicoproteína ácida y fosforilada presente en varios tejidos. 
La OP es un inhibidor potente de la formación de HA mediante la inhibición del 
crecimiento cristalino [28]. Este efecto inhibidor depende del nivel de fosforilización y 
la densidad de la carga negativa de manera que la adhesión de OP a la superficie de HA 
impide la incorporación de más iones inhibiendo su crecimiento cristalino [31]. La OP 
tiene la secuencia RGD que promociona la adhesión celular y esta involucrada en la 
regulación de la movilidad de osteoclastos en la resorción ósea [27]. Además, La OP 





Los osteoblastos sintetizan la osteonectina (ON) y su presencia en el hueso es variable y 
no específica. Debido a esa variabilidad, el papel de la ON en la formación ósea no esta 
claro. Se ha mostrado que la ON a alta concentración  inhibe el crecimiento de cristales 
de HA [28]. Estructuralmente, la ON es un polipéptido formada por solo una cadena 
que tiene dos segmentos abundantes en glutamato que pueden acomplejarse con los 
iones de Ca2+ lo que explica su fuerte adhesión a HA [32]. La ON se une a otras 
proteínas de la matriz extracelular incluyendo los colágenos tipo I y V. Además, la ON 
une e inhibe la extensión de células endoteliales y células de músculo liso [33]. Por ello, 
se cree que la ON esta involucrada en interacciones célula-matriz facilitando cambios en 
la forma celular y el despegamiento de las células de la matriz. 
Factores de crecimiento  
Los factores de crecimiento son péptidos que regulan el crecimiento, la función y la 
movilidad celular resultando en la formación de nuevo tejido. Los factores de 
crecimiento óseo influyen en la síntesis de hueso nuevo actuando sobre una población 
local de células de la medula ósea y la superficie del hueso.  
La influencia de los factores de crecimiento en la síntesis ósea esta mediada por: i) su 
efecto regulador del crecimiento y la función de los osteoblastos, ii) la inducción de 
angiogenesis (vascularización)  como el factor de crecimiento básico de fibroblastos 1 y 
2 (bFGF-1/2) y factor de crecimiento endotelial vascular (VEGF) o iii) la inducción de 
la osteogenesis; promoción de la migración y diferenciación de células endoteliales y 
osteoprogenitoras [34]. La matriz ósea cuenta con alto contenido de factores de 
crecimiento tales como los factores de crecimiento fibroblástico (FGFs), el factor de 
crecimiento de insulina tipo I y II (IGF-I, IGF-II), el factor de crecimiento derivado de 
las plaquetas (PDGF), y la familia de factores de crecimiento transformante-beta (TGF-
β) que tiene más de 43 miembros incluyendo TGF-β 1-5 y la proteína morfogénica ósea, 
BMP 2-16 [35].  Las proteínas de la superfamilia de TGF-β regulan distintos procesos 
biológicos como el crecimiento celular, la diferenciación celular y la formación de 
patrones embriogénicos [36].  Los BMPs juegan un papel fundamental en modular la 
diferenciación mesenquimal induciendo la secuencia completa de la osificación 




diferencian en su potencia osteoinductiva, así se necesita más cantidad del BMP 5 que 
de BMPs 2 y 7 para formar la misma cantidad de hueso. Además, la actividad del 
recombinante humano BMP 2 (rhBMP 2) es la decima parte de BMP 2 humano [38]. 
Los recombinantes humanos BMPs se aplican in vivo a concentraciones mayores entre 
0.7-17 µg BMP por mg de portador de colágeno, en comparación con los BMPs nativos. 
Esto indica que la actividad de BMP nativo es una suma de la actividad de los distintos 
BMPs. [39] 
Componente celular del hueso 
De las muchas células asociadas al hueso, tres son de gran interés: los osteoblastos, 
osteocitos y osteoclastos. Estas células son responsables de producir, mantener y 
reabosorber el hueso, respectivamente. Dichas células diferenciadas son muy 
especializadas y generalmente no se proliferan.  
Existen células menos diferenciadas de la misma línea celular que mantienen la 
población celular mediante su proliferación y diferenciación. Estas células se conocen 
como las células troncales y en la formación ósea se llaman células osteogénicas. Las 
células osteogénicas se originan en el linaje celular de las células mesenquimales de la 
medula ósea y existen en el endostio y el periostio [40].  
Las señales bioquímicas estimuladas por el remodelado o la reparación de una fractura 
aumentan la población local de estas células. La vascularización del tejido es clave en la 
diferenciación de las células osteogénicas hacía condroblastos (que producen cartílago) 
u osteoblastos [41]. En zonas de alta vascularización, las células osteogénicas se 
diferencian en osteoblastos responsables de la formación ósea a su alrededor. Cuando 
un osteoblasto queda rodeado por matriz extracelular mineralizada, se diferencia en 
osteocito que nutre y mantiene el hueso local, y participa en la regulación de su 
remodelado. Sin embargo, en zonas de baja vascularización, como el caso de una 
fractura reciente, las células osteogénicas se diferencian en condroblastos. Cuando el 
cartílago rodea un condroblasto, esta célula se diferencia en condrocito que mantiene la 
matriz colágena hasta su reemplazamiento por tejido óseo [40]. Los osteoclastos se 
derivan de monocitos que se originan en las células troncales hematopoyéticas. Los 
monocitos por la influencia de citoquinas migran al sitio de la resorción ósea y se 




osteoclastos especializados [42]. Los osteoclastos son células agresivas que se 
responsabilizan de la reabsorción ósea. Los monocitos y macrófagos participan también 
en la reabsorción ósea en procesos de remodelado y reparación ósea [43].  
Reparación ósea 
La reparación de lesiones óseas resulta en tejido óseo idéntico que no se puede 
distinguir del tejido original, lo que se conoce como regeneración ósea. Los patrones 
celulares y moleculares  involucrados en la regeneración ósea son similares a los que 
desarrollan el hueso en el embrión [44].   
En un embrión, la transformación a tejido óseo de una condensación (concentración) de 
células mesenquimales primitivas esta mediado por osificación intramembranosa o por 
osificación endocondral. En la osificación intramembranosa, las células mesenquimales 
se diferencian en células osteogénicas que dan lugar a osteoblastos, responsables de la 
formación directa del hueso. Sin embargo, en la osificación endocondral, la formación 
del hueso ocurre en dos pasos: la diferenciación de células mesenquimales en 
condroblastos que depositan una matriz colágena que se osifica mediante la actividad de 
los osteoblastos. El hueso formado por los dos mecanismos es indistinguible. El hueso 
de la calota y la mandíbula se forma mediante osificación intramembranosa mientras 
que el hueso del hombro, pelvis y las extremidades se forman mediante osificación 
endocondral. 
La reparación de fracturas óseas ocurre mediante el mecanismo de osificación 
endocondral. Los cinco pasos de este mecanismo son: 
 La lesión del tejido blando local y el periostio resulta en la formación de 
hematoma. Lo que supone una alteración del suministro sanguíneo.  
 Este desorden en el suministro sanguíneo impide que lleguen a los osteocitos los 
nutrientes provocando su muerte. Esta muerte celular resulta en necrosis local 
del hueso alrededor de la fractura.  
 Esta necrosis local inicia un reclutamiento  de los macrófagos y fibroblastos para 
limpiar la zona del tejido muerto y la formación de una matriz extracelular, 




médula ósea y el periostio que a su vez proliferan y diferencian en células 
osteogénicas. 
 Esto provoca el aumento en espesor del periostio y la producción de los collares 
externos del callo de fractura. Las células osteoprogenitoras cerca del hueso no 
dañado tienen un suministro alto de oxígeno y se diferencian en osteoblastos que 
producen el osteoide que se calcifica rápidamente a hueso. Los 
osteoprogenitoras que no tienen un suministro de oxígeno adecuado, se 
diferencian en condroblastos formando cartílago. Simultáneamente, se induce la 
angiogénesis. Una vez formado el cartílago y estabilizada la fractura, los 
osteoclastos y células osteoprogenitoras invaden el callo cartílagenoso después 
de la formación capilar. Así, el cartílago se reemplaza por tejido óseo trabecular 
neoformado mediante osificación endocondral.  
 El hueso trabecular neoformado se remodela en hueso lamelar y el proceso se 
completa con la formación de médula ósea normal rellenando los espacios del 
hueso esponjoso. La reparación de hueso compacto ocurre mediante el relleno de 
los espacios entre las trabéculas con capas sucesivas de hueso desarrollando 
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6.2 MATERIALES DE SUSTITUCIÓN ÓSEA 
Un sustituto óseo ideal tiene que cumplir con cuatro requisitos: 
 Osteointegración: la capacidad del biomaterial de unirse químicamente al hueso 
sin formar una capa intermedia de tejido fibroso [45]. 
 Osteoconducción: la capacidad del biomaterial de apoyar el crecimiento óseo en 
su superficie [45]. 
 Osteoinducción: la capacidad del biomaterial de inducir la diferenciación de 
células troncales pluripotentes hacia osteoblastos [46].  
 Osteogénesis: La formación de nuevo hueso por parte de osteoblastos presentes 
en la matriz del biomaterial [46]. 
Atendiendo a su origen  podemos clasificar los injertos óseos como: autoinjerto, 
aloinjerto, xenoinjerto y los sustitutos óseos sintéticos.  
El hueso autógeno es el sustito óseo estándar que cumple con todos estos requisitos. Los 
aloinjertos cumplen con las propiedades de osteointegración, osteoconducción y 
osteoinducción pero no cumplen con la propiedad de osteogénesis debido a la carencia 
de células vivas. Los sustitos óseos artificiales cumplen con las propiedades de 
osteointegración y osteoconducción. 
Autoinjerto 
El autoinjerto es un tejido u órgano que se separa de su origen y luego se inserta en otro 
lugar del propio organismo. El componente celular de los injertos autógenos de hueso 
esponjoso consta de las células que sobreviven al transplante,  pocos osteoblastos 
maduros y un número más alto de células precursoras [46 y 47]. El potencial 
osteogénico del injerto óseo autógeno se deriva de estas células precursoras.  
Sin embargo, este sustituto óseo estándar sufre las siguientes limitaciones: aumentar el 
tiempo del procedimiento quirúrgico, restricciones en la cantidad y la forma del injerto, 
aumentar el riesgo de la morbilidad relacionada con la perdida de sangre, 
complicaciones de la reparación del sitio quirúrgico, perdida sensorial local y dolor 
crónico [48]. Se ha demostrado que el dolor en el área donante duró más de tres meses 
en hasta 15% de los pacientes dónde la fuente del injerto óseo fue la cresta iliaca. La 
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agresividad del dolor puede relacionarse con la extensión de la disección necesaria para 
obtener el injerto [49].  
Aloinjerto 
El aloinjerto es un tejido u órgano que se separa de su origen y luego se inserta en otro 
organismo de la misma especie. Los aloinjertos presentan una alternativa a los 
autoinjertos pero no poseen la propiedad de osteogénesis. La actividad osteoinductora 
del aloinjerto se limita a su uso en forma granulada o desmineralizada. Los aloinjertos 
proporcionan un sustituto óseo sin limitaciones de cantidad y elude la morbilidad 
asociada a la segunda cirugía para obtener el autoinjerto. El uso de los aloinjertos está 
muy indicado para tratar defectos óseos grandes que requieren soporte estructural y 
cuando la cantidad del autoinjerto es insuficiente.   
La fractura del aloinjerto (alrededor del 19%), el fracaso en lograr la unión con el 
huésped y la infección son complicaciones asociadas al uso de los aloinjertos [50]. El 
riesgo de la infección bacteriana aumento con el incremento en el tamaño del aloinjerto 
y puede ocurrir en más del 10% de los casos cuando se emplean cantidades masivas de 
aloinjerto. La transmisión vírica (hepatitis B y C, y VIH) es otro potencial de riesgo. A 
pesar del estricto control del historial del donante y las exploraciones serologicas, se ha 
reportado la transmisión de VIH 1 de un cadáver donante que era sero-negativo [51].  
Xenoinjerto 
El xenoinjerto procede de otra especie diferente. Como ejemplo podríamos citar el 
hueso de Kiel (hueso bovino desengrasado y desnaturalizado) o el colágeno de origen 
bovino en diferentes presentaciones (polvo, esponja, malla y fieltro).  El Bio-oss 
(Geistlich Biomaterials) es posiblemente el biomaterial más estudiado como sustituto 
óseo en los últimos años. 
El Bio-oss es un xenoinjerto óseo de origen bovino que presenta una área superficial 
interna de 79,7 m2/g [52]. Durante su proceso de fabricación se elimina la matriz 
orgánica sin alterar los microtúneles existentes entre los cristales de apatita, resultando 
en una  matriz mineral remanente con cristales de aproximadamente 100 micras de 
diámetro que presenta propiedades químicas, morfológicas y ultraestructurales muy 
parecidas al hueso humano [53].  
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El Bio-oss es un material osteoconductor y su reabsorción es lenta [54 y 55]. La 
seguridad y la pureza de los materiales bovinos han sido un tema de debate durante los 
últimos años, sobre todo a raíz de los riesgos derivados de  la posible  transmisión de 
enfermedades como la Encefalopatía Espongiforme Bovina (EEB). Sin embargo, la 
seguridad del Bio-Oss® ha sido  demostrada  en varios estudios mediante  test de alta 
sensibilidad que confirmaron la ausencia de proteínas en este biomaterial lo que 
imposibilita la transmisión de cualquier enfermedad [56]. 
 
Injertos óseos sintéticos  
La mayoría de los injertos óseos sintéticos (Figura 4) poseen las propiedades de la 
osteointegración y la osteoconducción. El sustituto óseo sintético ideal tiene que 
cumplir con los siguientes requisitos: 
 Ser biocompatible. La biocompatibilidad es la tolerancia biológica local de 
cualquier biomaterial, caracterizada por la ausencia de una respuesta 
inflamatoria aguda o crónica durante su implantación e incorporación, así como 
por la carencia de efectos nocivos sobre tejidos distantes. 
 Una reacción fibrosa mínima. 
 Una fuerza mecánica similar a la del hueso sustituido (compacto o esponjoso). 
 Un modulo elástico similar al del hueso sustituido, lo que minimiza la 
acumulación de estrés en la interfase entre el material y el hueso previniendo la 
fractura por fatiga asociada a la carga cíclica. 
 




Figura 4. Diagrama orientativo de los injertos óseos sintéticos estudiados en este 
apartado.  
 
Biomateriales basados en silicio  
Los compuestos basados en silicio y capaces de unirse directamente al hueso se 
clasifican en dos familias: los vidrios bioactivos y los ionómeros de vidrio. 
Vidrios bioactivos 
Los vidrios bioactivos fueron descritos en los años 1970 y están compuestos de óxido 
de sodio, óxido de calcio, pentóxido de fósforo y dióxido de silicio. El dióxido de silicio 
es el componente principal. El vidrio bioactivo es un material duro, no poroso y su 
solubilidad in vivo esta relacionada proporcionalmente con el contenido del óxido de 
sodio [57]. Biológicamente, el vidrio bioactivo posee las propiedades de 
osteointegración y osteoconducción. Al contactar con un medio acuoso fisiológico, se 
forma una capa de gel de silice en la superficie del vidrio bioactivo. Los iones de calcio 
(Ca2+) y fosfato (PO43-) presentes en el gel se precipitan en cristales de hidroxiapatita 
(similares a los del hueso) formando un enlace químico y fuerte con el hueso [57]. La 
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fuerza mecánica del vidrio bioactivo es superior a la de los fosfatos cálcicos como la 
hidroxiapatita cerámica. Aunque el material se puede perforar y moldear, estos procesos 
conllevan el riesgo de su ruptura [45].  
Clínicamente, el vidrio bioactivo se ha utilizado para aumentar el volumen del injerto 
autógeno y como sustituto óseo en la cirugía maxilofacial. Su uso en forma granulada 
como relleno óseo en zonas sin carga mecánica, no ha resultado superior al uso de otros 
materiales de relleno óseo. Sin embargo, las partículas del vidrio bioactivo se 
reabsorben más rápido que las de HA lo que supone una reconstrucción más rápida del 
defecto óseo. El material se utiliza también en la sustitución de la cadena osicular del 
oído medio y el recubrimiento de implantes metálicos para mejorar su osteointegración.    
Las cerámicas bioactivas son una variación de los vidrios bioactivos que poseen 
propiedades mecánicas superiores a las de los vidrios bioactivos. Sin embargo, estos 
materiales son relativamente frágiles y propensos a romperse cuando se someten a carga 
cíclica. Las cerámicas bioactivas se han utilizado como prótesis vertebral en el 
tratamiento de tumores y fracturas por estallido de las vértebras y como implante 
orbitario [58 y 59]. 
Se han empleado dos métodos para mejorar la tenacidad de fractura de los vidrios y 
cerámicas bioactivas: la incorporación de fibras de acero inoxidable en biovidrios que 
ha aumentado su resistencia a flexión de 42 MPa a 340 MPa y la incorporación de 
partículas cerámicas de zirconio en cerámicas bioactivas que ha aumentado su 
resistencia a flexión de 680 MPa a 703 MPa y la tenacidad de 2.0 a 4.0 [60]. Con estas 
mejoras el modulo elástico de estos materiales es más alto que el hueso compacto. 
Los composites de vidrio bioactivo están teniendo interés por sus propiedades elásticas. 
El mas favorable es la combinación del vidrio bioactivo con polimero de polisulfono. 
Dicha combinación ha resultado en un material bioactivo con propiedades mecánicas 
parecidas al hueso compacto y que se está ensayando como prótesis de cuerpo vertebral.  
Ionómeros de vidrio 
En 1970, los cementos de ionómeros de vidrio se empezaron a usar en odontología 
gracias a su capacidad de unión con el esmalte dental en ambiente húmedo. Su fase 
sólida consta de polvo de vidrio de calcio/aluminio/silicato de flúor (0.001-0.1 mm de 
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diámetro) mientras que la fase líquida del cemento es ácido policarboxílico. La mezcla 
de estas dos fases resulta en una reacción exotérmica (≤ 56 ºC) y la liberación de CO2 
[61] que produce porosidad en la pasta del cemento. Este cemento fragua en 5 minutos y 
durante el proceso de fraguado la pasta del cemento tiene que ser protegida del los 
líquidos fisiológicos. Una vez fraguado el material es insoluble en agua y tiene una 
fuerza de compresión entre 180-220 MPa y un modulo elástico comparable con el del 
hueso compacto [62].  
Biológicamente, el cemento es biocompatible y el mecanismo de su osteointegración es 
similar al del vidrio bioactivo. La porosidad del material le hace osteoconductor 
favoreciendo el crecimiento óseo. Sin embargo, el material no es biodegradable y no se 
sustituye por hueso. 
Clínicamente, el cemento de ionómero de vidrio se usa en odontología para 
cementación, y como material restaurativo y base de alta resistencia. El cemento se usa 
también en la reconstrucción osicular y cirugías de seno en otorrinolaringología. 
También, se ha usado para cerrar imperfecciones en el cráneo y en la cirugía 
reconstructiva maxilofacial [45]. Sin embargo, su uso en contacto con el tejido 
nervioso y el fluido cerebroespinal  es contraindicado debido a la liberación 
neurotoxica de iones de aluminio y del poliácido residual. El cemento ionómerico 
constituye una alternativa al cemento óseo de polimetilmetacrilato debido a su 
polimerización significativamente exotérmica (78-120 ºC) [63]. El ionómero de vidrio 
se puede utilizar para la liberación lenta de antibióticos y proteínas de alto peso 
molecular. Los ionómeros de vidrio son más eficientes que el PMMA en la liberación 
de proteínas y suponen menos riesgo para las proteínas térmicamente vulnerables [64]. 
Óxido de aluminio 
El óxido de aluminio forma una parte de los biomateriales bioactivos y en si mismo 
puede servir como sustituto óseo. Las cerámicas de alumina no se osteointegran por la 
falta de intercambio iónico con el hueso. Sin embargo, la aplicación de carga mecánica 
produce el contacto íntimo de la cerámica con  el hueso y su estabilidad mecánica. Las 
cerámicas de alumina son muy rígidas, duras y mas resistentes a la flexión que las 
cerámicas de HA. Se han utilizado para aumentar el volumen del injerto óseo y 
osteotomías en cuña. La falta de osteointegración limita  su uso en cirugía ortopédica. 
6.2 Materiales de sustitución ósea 
 
 41 
Se han usado en implantes orbitarios, reemplazamiento osicular y como forro para 
prótesis articular [45].  
Sulfato cálcico 
El sulfato cálcico se conoce como yeso y esta documentada su utilización por los árabes 
en el siglo décimo en el tratamiento de fractura en las extremidades. En 1852, Mathysen, 
un cirujano danés, incorporó el yeso en las vendas y en 1892 un alemán que se llamaba 
Dreesman ha tratado con éxito osteomielitis tuberculosa en huesos largos utilizando 
yeso fraguado con una solución de 5% fenol [65]. 
Se cree que el sulfato cálcico actúa como matriz osteoconductora para el crecimiento 
vascular y de células fibrogénicas y osteogénicas. Se reabsorbe el sulfato cálcico en 5-7 
semanas in vivo mediante un proceso de disolución [66]. Debido a esta reabsorción 
rápida, el uso de sulfato cálcico impregnado con antibiótico es ventajoso en el 
tratamiento de osteomielitis evitando la necesidad de una segunda cirugía para quitar el 
material. Osteoset (Wright medical technology, Arlington, TN, USA) es un producto 
comercial de sulfato cálcico impregnado con tobramicina.  
A pesar de que el sulfato cálcico fraguado posee una fuerza de compresión más alta que 
la del hueso esponjoso y una fuerza de tensión cerca a la del hueso esponjoso, el sulfato 
cálcico se ablanda y fragmenta en medio húmedo. Así, su uso debe ser limitado como 
relleno óseo en defectos óseos contenidos. 
Fosfatos cálcicos     
La familia de fosfatos cálcicos, como sustitutos óseos, posee las propiedades de 
osteointegración y osteoconducción. La osteointegración se debe a la precipitación de 
iones de Ca2+ y PO43- derivados del material y el hueso, y la formación de una capa de 
apatita. Sin embargo, el uso de fosfatos cálcicos no aumenta la concentración de iones 
de Ca2+ y PO43- en el suero. Los fosfatos cálcicos como sustitutos óseos tienen una 
excelente biocompatibilidad y no se ha reportado toxicidad sistémica ni reacciones 
inmunológicas contra cuerpo ajeno [67]. 
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Fosfato tricálcico beta 
El fosfato tricálcico beta (β-TCP) es uno de los primeros compuestos de fosfato cálcico 
utilizados como sustitutos óseos. En 1920, Albee y Morsion reportaron que la inyección 
de β-TCP aceleró la unión ósea en fractura ósea segmental [68]. El β-TCP esta 
disponible en formas porosas y sólidas, y también como granulado y bloques. El β-TCP 
poroso tiene fuerza de compresión y de tensión similares a las del hueso esponjoso. Sin 
embargo, el β-TCP es débil a las fuerzas de tensión y cizalla pero es más resistente a la 
fuerza de compresión [69]. El uso típico del β-TCP es en forma de gránulos porosos que 
migran menos que los gránulos sólidos debido a su fijación por el crecimiento del tejido 
fibrovascular [70]. La reabsorción del β-TCP in vivo ocurre vía la disolución y 
fragmentación durante 6 a 18 meses. Sin embargo, la cantidad de nuevo hueso formado 
es menor que la cantidad del β-TCP reabsorbido [71]. El uso clínico del β-TCP ha sido 
complementario a otros sustitos óseos menos reabsorbibles o para aumentar el volumen 
del injerto óseo autólogo.  
Hidroxiapatita sintética 
La hidroxiapatita constituye el mineral principal del hueso. La hidroxiapatita puede ser 
cerámica o no cerámica y ambos tipos vienen en formas porosas y sólidas, y en bloque o 
granulado. El hecho de ser cerámica se refiere a que los cristales de hidroxiapatita se 
han sometido a tratamiento térmico entre 700-1300 ºC para formar una estructura 
altamente cristalina. La HA cerámica resiste la reabsorción in vivo (1-2% por año) [45]. 
Sin embargo, la HA no cerámica es relativamente mas reabsorbible in vivo y se puede 
prepara mediante una reacción de fraguado de un cemento de fosfato cálcico.  
La hidroxiapatita sintética tiene buena fuerza de compresión pero es débil en tensión y 
cizallamiento.  Cabe mencionar que la hidroxiapatita sintética en bloque sólido es difícil 
darle forma, no permite el crecimiento fibro-óseo dentro del material y tiene un modulo 
elástico más alto que el hueso [72 y 73]. Se ha utilizado con éxito en cubrir implantes 
metálicos  para mejorar su osteointegración [73]. La forma porosa y granulada se utiliza 
solo o en combinación con hueso para rellenar defectos óseos. 
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El fosfato cálcico bifásico (BCP) esta compuesto por HA y β-TCP en proporción variable 
y  resulta de mezclas de fosfatos cálcicos con una relación Ca/P entre 1.5-1.67 
calentadas a temperaturas superiores a 900 ºC.  
Hidroxiapatita coralina 
ProOsteon (Interpore Internacional, Irving, CA, USA) es el nombre comercial de la 
hidroxiapatita coralina desarrollada en 1971 para obtener un implante de HA con 
tamaño de poro consistente y mejor interconectividad.  
La preparación de HA porosa se basaba en la adición de peróxido de hidrogeno o 
partículas de naftaleno al material base anteriormente a su compactación y posterior 
calcinación. La formación de burbujas por peróxido de hidrogeno y la sublimación del 
naftaleno dan lugar a estructuras porosas. Sin embargo, con este método era muy difícil 
el control de tamaño de los poros y la interconectividad entre dichos poros. Ambas 
características son fundamentales para el funcionamiento in vivo del implante poroso ya 
que la falta de interconectividad deprime el crecimiento del tejido de soporte vascular y 
la isquemia de las células puede contribuir al fracaso del implante [74 y 75]. El tamaño 
de poro mínimo necesario para el crecimiento óseo en cerámicas porosas oscila entre 
45-100 µm. El crecimiento fibrovascular se acelera si el tamaño de poro está entre 100 y 
150 µm [76].  
El coral marino de las especies porites y goniopora posee una estructura altamente 
regulada y permeable similar a la del hueso esponjoso. El carbonato cálcico del coral se 
trata para quitar la mayoría del material orgánico y luego se expone a presión y calor 
extremos en solución acuosa de fosfato para convertirle en hidroxiapatita esterilizada.  
Mecánicamente, la fuerza de compresión de la hidroxiapatita coralina es ligeramente 
mayor que la del hueso esponjoso. Sin embargo, el material es frágil y difícil para 
moldearle. Su ventaja principal es la estructura porosa que permite el crecimiento 
completo del tejido fibro-óseo que rellena 50-80% de los poros en 3 meses [77]. Al 
completar el crecimiento del tejido fibro-óseo, el implante consiste aproximadamente de 
17% hueso, 43% tejido blando y 40% de hidroxiapatita [78]. Por el contrario,  la 
invasión ósea en otros sustitos óseos cerámicos se limita a 2 mm aproximadamente de la 
superficie. La implantación de la hidroxiapatita coralina minimiza la concentración del 
6.2 Materiales de sustitución ósea 
 
 44 
estrés en la interfase y permite el remodelado según la ley de Wolff: la formación de un 
gradiente en el que más hueso compacto se encuentra cerca de la superficie y más hueso 
trabecular cerca de la metáfisis. El crecimiento fibro-óseo dentro de la hidroxiapatita 
coralina mejora sus propiedades mecánicas y plásticas pero no alcanza la dureza del 
hueso trabecular. Dicha propiedad es deseable en defectos de metáfisis debido a que la 
hidroxiapatita coralina aporta un soporte estructural  con distribución adecuada de la 
carga mecánica disminuyendo la posibilidad de acumulación de estrés en el cartílago 
articular suprayacente.  
La hidroxiapatita coralina se ha utilizado con éxito en la regeneración ósea, cirugía  
maxilofacial y periodontal, y también en fracturas distales del radio. Además, el uso de 
hidroxiapatita coralina en defectos con carga mecánica como la metáfisis  requiere una 
fijación interna hasta completar el crecimiento fibro-óseo debido a su inicial debilidad 
mecánica.  
Cementos de fosfato cálcico 
Las cerámicas de fosfato cálcicos (β-TCP y hidroxiapatita) han generado mucho 
interés para su uso en la restauración del tejido óseo [79], siendo la tasa de reabsorción 
de la HA más baja que la del β-TCP [80]. Sin embargo, la incapacidad de moldearle in 
situ (el quirófano) limita su uso a formas de bloque o granulado. El uso de la forma 
granulada supone el riesgo de migración de los gránulos lejos del defecto óseo por la 
falta de una integración mecánica [80]. 
En 1980s, Brown y Chow descubrieron e introdujeron la idea de un nuevo material de 
sustitución ósea, el cemento óseo de fosfato cálcico (COFC) [81]. El cemento de fosfato 
cálcico es un material compuesto por una fase sólida (polvo) y otra líquida que al ser 
mezcladas resultan en una masa plástica y moldeable que gradualmente endurece y se 
hace más resistente. El nuevo material añade a las ventajas de los fosfatos cálcicos, la 
moldeabilidad, la inyectabilidad y el relleno completo in situ del defecto óseo. Los 
cementos de fosfato cálcico se adaptan íntimamente al defecto óseo permitiendo la 
fabricación de formas y dimensiones difíciles de obtener por las cerámicas 
convencionales y se utilizan como portadores de sustancias fisiológicamente y 
farmacéuticamante activas. Además, el fraguado del cemento puede ofrecer una fuerza 
mecánica adecuada que permita la recuperación funcional del tejido en menos tiempo. 
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Otras ventajas se deben a la activación de las funciones de los osteoblastos y 
osteoclastos que van a sustituir el material gradualmente por un tejido óseo nuevo. La 
excelente biocompatibilidad de los cementos cálcicos permite su uso en amplio rango de 
aplicaciones quirúrgicas [79]. 
Aunque la idea de COFC es sencilla, las propiedades del COFC como los tiempos de 
fraguado, la fuerza de compresión, la porosidad, la solubilidad y la velocidad de 
reabsorción in vivo se ven afectadas con alto número de factores tecnológicos 
relacionados con la fabricación del COFC. Un control mejor de la microestructura y la 
química del polvo del cemento puede inducir mejoras en las propiedades iniciales de 
fraguado y las propiedades mecánicas finales del COFC. La incorporación de polímeros 
biodegradables en el COFC puede mejorar la reología y el manejo de la pasta del COFC, 
facilitando el desarrollo de técnicas quirúrgicas menos invasivas. La optimización de la 
reabsorción y la osteoconducción del COFC mediante modificaciones 
microestructurales (como la sustitución iónica) y la incorporación de factores de 
crecimiento puede acelerar el proceso de la regeneración ósea.  
Los fosfatos cálcicos que pueden formar parte de la fase sólida de los cementos se 
clasifican en [82]: 
 Fosfatos cálcicos que se obtienen mediante reacción en estado sólido 
En la Tabla I se resumen las propiedades de los fosfatos cálcicos que pertenecen al 
sistema ternario de CaO-P2O5-H2O y se obtienen mediante reacción en estado sólido a 
altas temperaturas. Entre estos fosfatos cálcicos se incluyen el fosfato tricálcico-β (β-
TCP), fosfato tricálcico-α (α-TCP), Hidroxiapatita cerámica (HA) y fosfato tetracálcico 
(TTCP). Se puede observar que el incremento de la relación Ca/P esta asociado a un 
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Tabla I. Producto de solubilidad, Kps y razón molar Ca/P de algunos ortofosfatos 
cálcicos. [83] 
Compuesto Fórmula Ca/P log Kps  
(25 °C) 
log Kps 




Ca(H2PO4)2.H2O 0.5 muy soluble - 
Fosfato monocálcico 
anhidro, MCPA 
Ca(H2PO4)2 0.5 muy soluble - 
Brushita, fosfato dicálcico 
dihidratado, DCPD 
CaHPO4.2H2O 1 6.59 6.63 
Monetita, fosfato dicálcico 
anhidro, DCPA 
CaHPO4 1 6.90 7.02 
Fosfato octacálcico, OCP Ca8H2(PO4)6.5H2O 1.33 96.6 95.9 
fosfato tricálcico-α, α-TCP α-Ca3(PO4)2 1.5 25.5 25.5 
fosfato tricálcico-β, β-TCP β-Ca3(PO4)2 1.5 28.9 29.5 
Hidroxiapatita, HA Ca10(PO4)6(OH)2 1.67 58.4 58.6 
Fosfato tetracálcico, 
TTCP 
Ca4(PO4)2O 2 38 a 44 42.4 
 
 Fosfatos cálcicos que se obtienen por precipitación a temperatura ambiente o 
corporal 
En el sistema ternario Ca(OH)2-H3PO4-H2O, un numero limitado de fosfatos 
cálcicos se pueden preparar vía la precipitación de una fase sólida cristalina con una 
estoiquiometría, propiedades físicas y termodinámicas bien definidas [82]. 
Generalmente, el interés del campo biomédico se enfoca en el fosfato monocálcico 
monohidratado (MCPM), el fosfato monocálcico anhidro (MCPA), el fosfato 
dicálcico dihidratado (DCPD), el fosfato octacálcico (OCP) y la hidroxiapatita 
precipitada (PHA). Los productos de solubilidad de estos compuestos están bien 
definidos (Tabla I). Los rangos pH de estabilidad de estos compuestos figuran en la 
Tabla II.  
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Dichos fosfatos cálcicos formarán el producto final de la reacción de fraguado de 
COFC diseñados para su uso a temperatura corporal (37ºC). Cabe mencionar que el 
fosfato dicálcico anhidro (DCPA) es raramente preparado mediante la precipitación de 
una solución acuosa a temperatura ambiente [82]. Normalmente, el DCPA se prepara 
mediante la deshidratación de DCPD a temperatura entre 120-170 ºC. La hidratación 
del DCPA es eficiente a temperaturas más altas que 50 ºC [80]. 
Tabla II. Rango de pH de estabilidad para fosfatos cálcicos preparados a temperatura 
ambiente [79]. 






Se ha demostrado que la primera fase sólida y cristalina que se precipita en una 
solución ligeramente ácida o neutra supersaturada con respecto a fosfato cálcico tiene 
la estoiquiometría de Ca9(HPO4)(PO4)5OH. Este compuesto posee propiedades físicas 
y termodinámicas bien definidas y se conoce como hidroxiapatita deficiente en calcio 
(CDHA). Aunque la constante de solubilidad de la CDHA no esta exactamente 
definido, unas estimaciones le dan el valor de log(Kps) = -85.1 [82]. Así, no se puede 
sacar conclusiones precisas sobre su comportamiento termodinámico con respecto a 
otro fosfato cálcico. Se ha observado también que antes de la precipitación de la 
CDHA, se forma otro precipitado amorfo. Dicho precipitado se conoce como fosfato 
cálcico amorfo (ACP) [84]. 
Propiedades químico- físicas de la reacción de fraguado de COFC 
Los COFC se producen mediante dos tipos de reacción de fraguado. El primero es la 
reacción de fraguado que ocurre de acuerdo con una reacción ácido-base; una fase de 
fosfato cálcico relativamente ácida reacciona con otra fase de fosfato cálcico 
relativamente alcalina produciendo una fase de fosfato cálcico relativamente neutra. Un 
típico ejemplo puede ser el cemento de Brown y Chow dónde el TTCP reacciona con 
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DCPA produciendo PHA (ligeramente alcalino) [81]. Otro ejemplo es el cemento de 
Lemaitre dónde el β-TCP  reacciona con MCPM dando lugar a DCPD [85].   
El segundo tipo de la reacción de fraguado es cuando el fosfato cálcico inicial y el 
producto final de la reacción de fraguado comparten la misma relación molar  Ca/P [86]. 
Los ejemplos típicos son ACP y α-TCP que en la presencia de una solución acuosa dan 
lugar a PHA. 
3Ca3(PO4)2.nH2O → Ca9(PO4)5(HPO4)OH + (3n-1)H2O                                                (1)            
3Ca3(PO4)2 + H2O → Ca9(PO4)5(HPO4)OH                                                                    (2) 
A continuación, se proceda a revisar unos conceptos químicos y físicos de las 
soluciones de fosfatos cálcicos que nos permiten entender y predecir las reacciones de 
fraguado que dan lugar a dístinitos tipos de COFC.  
• Diagrama de solubilidad de los fosfatos cálcicos [79] 
La precipitación de un mineral en solución acuosa ocurre cuando la solución es 
supersaturada con respecto a dicho mineral y su disolución ocurre cuando la solución 
acuosa es subsaturada con respecto al mineral. Así, las fuerzas que controlan las 
reacciones de disolución y precipitación de un mineral están relacionads con la 
supersaturación y la subsaturación de la solución. Ambas son definidas por el producto 
de la solubilidad termodinámica que describe el equilibrio entre la fase sólida y la fase 
acuosa en una solución. La reacción que controla este equilibrio para un solo compuesto 
AX es: 
AX(s) ↔ An+ (ac) + Xn-(ac)                                                  (3) 
dónde (s): sólido y (ac): acuoso.  
 Y en estado de equilibrio:  
∆G/RT = ln IAXp / ln KAXp = ln S               (4) 
dónde ∆G: la energía libre; R: la constante de los gases; T: la temperatura absoluta;  IAXp: 
el producto de la actividad iónica del compuesto AX; KAXp: el producto termodinámico 
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de la solubilidad o el producto de la solubilidad del compuesto AX; y S: el nivel 
termodinámico de la saturación.  
Cuando S = 1 la solución acuosa esta saturada con respecto al compuesto AX. Cuando S 
< 1 la solución acuosa es subsaturada y ∆G < 0. En este caso, la reacción 3 tiende a ir 
hacia la derecha y el compuesto sólido se va a disolver. Cuando S > 1 la solución 
acuosa es supersaturada y ∆G > 0. En este caso, la reacción 3 tiende a ir hacia la 
izquierda y la precipitación o el crecimiento del compuesto AX va a ocurrir.  
La solubilidad de un compuesto mineral (AX) en solución acuosa del sistema A(OH)n-
HnX-H2O  se puede adecuadamente describir mediante el análisis de las concentraciones 
de los iones An+ y Xx-. Sin embargo, en el caso de una base A (OH)n y un ácido débil 
HnX es importante el uso del pH como tercera variable para la descripción completa de 
la solubilidad del compuesto AX. El diagrama que describe la relación entres estas 
variables se conoce como diagrama de la solubilidad. La figura 5 muestra un diagrama 
de solubilidad del compuesto AX dónde se representa el logaritmo de la concentración 
de A en función del pH de la solución. 



















Figura 5. Diagrama de solubilidad de un compuesto mineral AX a una relación molar 
A/X definida en el sistema A(OH)n-HnX-H2O, dónde HnX es un ácido débil.  
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La línea en la figura 5 se llama la línea de saturación o la isoterma de solubilidad y 
representa el estado de equilibrio de la solución. Esta línea define la zone de 
subsaturación (la zone que está por debajo de la linea) y la zona de supersaturación  que 
está por encima de la línea (Fígura 5). El punto singular es la intersección de dos 
isotermas y predice el comportamiento termodinámico de varios compuesto en una 
solución (Figura 6). Si dos compuestos están en exceso en una solución más ácida (P1)  
que el punto singular (P3), el compuesto se va a disolver y el compuesto más ácido se va 
a precipitar. Este comportamiento se debe a que la solución es supersaturada con 
respecto al compuesto más ácido. Este proceso de disolución-precipitación se continúa 
hasta que el pH y la composición lleguen al punto singular, dónde los dos compuestos 
se encuentran en equilibrio con la solución y ninguno se va a precipitar. La conclusión 
es similar cuando los dos compuestos están en exceso en una solución más básica (P2) 
que el punto singular (P3). En dicho caso, el compuesto mas ácido va a disolverse y el 
compuesto mas alcalino se va a precipitar debido a que la solución esta supersaturado 
con respecto al compuesto más alcalino. El efecto del punto singular en los diagramas 
de solubilidad se denomina como el efecto atractivo de los puntos singulares [87]. 



















Figura 6. La posición relativa de dos isotermas para dos compuestos hipotéticos en el 
sistema A(OH)n-HnX-H2O a una relación molar A/X definida.   
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Sin embargo, cuando se representan en el mismo diagrama de solubilidad los isotermas 
de compuestos minerales obtenido a temperatura ambiente junto con los isotermas de 
compuestos minerales obtenidos a altas temperaturas, se deben sacar cuidadosamente 
las conclusiones sobre el efecto atractivo del punto singular y los procesos de 
disolución-precipitación [88]. En el caso de COFC, la reacción de fraguado de una 
mezcla de dos fosfatos cálcicos con una solución acuosa solo puede dar lugar a las fases 
minerales que se forman a temperatura ambiente o corporal. Estas fases son 
Hidroxiapatita precipitada (PHA), hidroxiapatita deficiente en calcio (CDHA), fosfato 
octacálcico (OCP) y fosfato dicálcico dihidratado (DCPD) mientras no es posible 
obtener fosfato tetracálcico (TTCP), fosfato tricálcico alpha (α-TCP), fosfato tricálcico 
beta (β-TCP) ni fosfato dicálcico anhidro (DCPA) como producto intermedio de 
cualquier reacción de fraguado. 
Es también importante saber que isotermas como las de la figura 6 son solo válidas para 
un rango de relaciones molares de A/X. El pH del punto singular puede desplazarse 
ligeramente con cambios en el ratio de A/X de la solución. En este sentido, el punto 
singular se denomina punto quasi-singular.  
La figura 7 muestra los diagramas de solubilidad del sistema Ca(OH)2-H3PO4-H2O a 37 
ºC dónde las isotermas de solubilidad representan el logaritmo de la concentración del 
ión de calcio de las soluciones saturadas en función del pH. Mientras que la figura 8 
representa las isotermas de la solubilidad en función del logaritmo de las 
concentraciones del fósforo. Las sales de fosfatos cálcicos representadas son TTCP, 
DCPD, DCPA, OCP, α-TCP, β-TCP y HA.  




Figura 7. Isotermas de solubilidad de fosfatos cálcicos en equilibrio con sus soluciones 
del sistema ternario Ca(OH)2-H3PO4-H2O a 37ºC [79].  
 
Figura 8. Isotermas de solubilidad de fosfatos cálcicos en equilibrio con sus soluciones 
del sistema ternario Ca(OH)2-H3PO4-H2O a 37ºC [79]. 
En las figuras 7 y 8, las pendientes de las isotermas en diagramas de solubilidad poseen 
valores negativos en regiones neutras y ácidas (pH < 7). El valor negativo indica que 
6.2 Materiales de sustitución ósea 
 
 53 
estos compuestos son más solubles a pH más ácido. El gradiente de la pendiente da una 
idea sobre el incremento de la solubilidad de una sal a pH mas bajo. En este sentido, la 
pendiente de la isoterma se puede considerar como una medida de la alcalinidad de la 
sal debido a que la solubilidad de una sal alcalina es más alta que la de una sal ácida 
para la misma caída en el pH. De acuerdo con este criterio, DCPD y DCPA son sales 
ácidas en comparación con OCP, α-TCP, β-TCP, HA y TTCP.  
En zonas alcalinas de los diagramas de solubilidad, la concentración de calcio aumenta 
a pH más alto (Figura 7) mientras que la concentración del fósforo disminuye, con la 
excepción de las isotermas de solubilidad de DCPD y DCPA. La razón de este 
comportamiento de las isotermas en la figura 7 se relaciona con la alcalinidad y la 
relación Ca/P de los compuestos. 
Las figuras 7 y 8 nos dan idea sobre la estabilidad relativa de las distintas sales a valores 
diferentes de pH. Generalmente, para un valor determinado de pH la sal mas estable y 
menos soluble es la sal cuyo isotermo de solubilidad cae debajo de la isoterma de otra 
sal. De acuerdo con esta regla, a 37 ºC, HA es la sal menos soluble y mas estable a pH ≥ 
4, TTCP es la sal mas soluble a pH < 8.5 y DCPD es la mas soluble a pH > 8.5. 
Se puede señalar que las fuerzas que controlan las reacciones químicas que ocurren en 
un sistema de COFC se relacionan con la estabilidad relativa de las distintas sales de 
fosfatos cálcicos. Así, los factores que cambian los diagramas de solubilidad de los 
fosfatos cálcicos influyen en su reactividad y estabilidad relativa. 
• Efecto de la relación Ca/P de una solución en las isotermas de solubilidad 
Para estudiar el efecto de la relación Ca/P de una solución en las isotermas de 
solubilidad, debe analizarse el comportamiento de las isotermas en sistemas más 
complejos como por ejemplo el sistema Ca(OH)2-H3PO4-MX-H2O. Dónde MX es un 
electrolito añadido al sistema para satisfacer la electroneutralidad y los iones M+ y X-  
no afectan las fases sólidas ni forman complejos con los distintos especies de calcio y 
fosfato [89]. Se ha realizado el estudio del efecto de la relación Ca/P de la solución en 
las isotermas de la solubilidad de la HA, DCPA y calcita (CaCO3) en el sistema 
Ca(OH)2-H3PO4-KOH-HNO3- CO2-H2O (Figura 9). Los resultados muestran que:    
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 El incremento de la relación Ca/P de la solución requiere más cantidad del 
HNO3 para ajustar el pH del sistema. Esto resulta en la disolución de más iones 
de calcio del fosfato cálcico para neutralizar las cargas negativas aportadas por 
los iones NO3- y la disminución de la disolución de iones de fosfato para 
satisfacer la condición del producto de solubilidad del fosfato cálcico [79 y 90].   
De la misma manera, una relación Ca/P menor incrementa la concentración de 
los iones de K+. Lo que aumenta la concentración del ión de fosfato (HPO42-) 
para mantener la electroneutralidad de la solución a la vez que se disminuye la 
concentración del ión de calcio para satisfacer el producto de solubilidad de la 
sal en cuestión. 
 En la figura 9, se puede observar que cuando es menor la diferencia en la 
relación Ca/P entre la solución y el fosfato cálcico, menor es la cantidad de 
dicha sal necesaria para saturar una unidad de volumen de la solución. Este 
efecto se denomina el efecto del ión común [79] que es importante para diseñar 
el uso de aditivos como retardantes o aceleradores de la reacción de fraguado 
que pueden actuar como iones comunes [91]. 
 La solubilidad del CaCO3 aumenta al disminuir la relación Ca/P, debido a la 








Figura 9. Efecto de la relación Ca/P en las isotermas de la solubilidad de HA y DCPA 
(p(CO2) = 1.013 X 10-25 Pa) y en la isoterma de la solubilidad de CaCO3 (p(CO2) = 
1.013 X 101.48 Pa) en el sistema Ca(OH)2-H3PO4-KOH-HNO3-CO2-H2O a una 
temperatura de 25 ºC [79].   
• Efecto de la temperatura 
La figura 10 muestra el efecto de la temperatura en las isotermas de solubilidad de la 
HA, DCPA y CaCO3. Generalmente, la solubilidad del fosfato cálcico disminuye al 
subir la temperatura y este efecto es mas pronunciado a  pH bajo. El aumento de la 
temperatura del sistema Ca(OH)2-H3PO4-KOH-HNO3-CO2-H2O resulta en la migración 
del punto singular de las isotermas de la HA y el DCPA a pH más bajo y la solubilidad 
de la HA es mas sensible al cambio en la temperatura que la DCPA. El efecto de la 
temperatura en las isotermas de solubilidad  y los puntos singulares no es importante en 
el rango 25< T < 37ºC. Así, las isotermas de solubilidad a 25 ºC pueden ser 
consideradas para predecir el comportamiento termodinámico de COFC cuando las 
isotermas a 37 ºC no están disponibles.  




Figura 10. Efecto de la temperatura en los isotermas de la solubilidad de HA y DCPA 
(CO2 p(CO2) = 1.0136 X 10-25 Pa) y  en la isoterma de la solubilidad de CaCO3 (p(CO2) 
= 1.0136 X 101.48 Pa) en el sistema Ca(OH)2-H3PO4-KOH-HNO3-CO2-H2O (Ca/P =1) 
[79]. 
El efecto de p(CO2) en el los puntos singulares de los fosfatos cálcicos es mínimo y en 
este sentido se puede ignorar [84]. La Tabla III resume todos los puntos singulares que 
ocurren en el sistema Ca(OH)2-H3PO4-H2O a 37 ºC. Las diferencias entre los pH de 
equilibrio de TTCP correspondientes a distintos p(CO2), se deben a la variación  en la 
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Tabla III. Puntos singulares entre fosfatos cálcicos en el sistema ternario Ca(OH)2-




La descripción química  
 
pH 
(p = 1.0136 
X 10-25 Pa) 
pH 
(p = 1.66 
MPa) 
TTCP-MCPM Ca4(PO4)2O- Ca(H2PO4)2.H2O 6.5 5.3 
TTCP-DCPD Ca4(PO4)2O- CaHPO4.2H2O 8.5 6.5 
TTCP-DCPA Ca4(PO4)2O - CaHPO4 8.8 6.8 
TTCP- α-TCP Ca4(PO4)2O - α-Ca3(PO4)2 9.5 * 
TTCP-OCP Ca4(PO4)2O – Ca8(HPO4)2(PO4)4.5H2O 10.0 * 
TTCP- β-TCP Ca4(PO4)2O - β-Ca3(PO4)2 11.3 * 
α-TCP-MCPM α-Ca3(PO4)2 - Ca(H2PO4)2.H2O 5.5 5.5 
α-TCP-DCPD α-Ca3(PO4)2 - CaHPO4.2H2O 7.8 * 
α-TCP-DCPA α-Ca3(PO4)2 - CaHPO4 8.2 * 
β-TCP-MCPM β-Ca3(PO4)2 - Ca(H2PO4)2.H2O 4.4 4.4 
β-TCP-DCPD β-Ca3(PO4)2 - CaHPO4.2H2O  5.4 5.7 
β-TCP-DCPA β-Ca3(PO4)2 - CaHPO4 6.0 6.0 
OCP- β-TCP Ca8(HPO4)2(PO4)4.5H2O - β-Ca3(PO4)2 4.7 4.7 
OCP-DCPD Ca8(HPO4)2(PO4)4.5H2O- CaHPO4.2H2O 6.2 6.2 
OCP-DCPA Ca8(HPO4)2(PO4)4.5H2O - CaHPO4 6.9 * 
HA-MCPM Ca10(PO4)6(OH)2- Ca(H2PO4)2.H2O 3.5 3.3 
HA-DCPD Ca10(PO4)6(OH)2- CaHPO4.2H2O 3.8 3.1 
HA-DCPA Ca10(PO4)6(OH)2- CaHPO4 4.3 4.3 
MCPM-DCPA Ca(H2PO4)2.H2O- CaHPO4 2.7 2.7 
MCPM-DCPD Ca(H2PO4)2.H2O- CaHPO4.2H2O 3.2 3.5 
(*) = no se ha encontrado en la literatura consultada. 
Los datos termodinámicos de los fosfatos cálcicos en condiciones fisiológicas (T= 37 ºC 
y p(CO2) = 1.66 MPa) nos permiten predecir el comportamiento in vivo de los fosfatos 
cálcicos durante los primeros momentos de la reacción de fraguado de COFC. Sin 
embargo, el comportamiento in vivo del COFC  en contacto con los fluidos corporales 
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no se puede predecir a largo plazo durante los procesos de endurecimiento y/o 
reabsorción. Hay estudios que relacionan la velocidad de reabsorción con la solubilidad 
relativa de los fosfatos cálcicos del cemento [92]. Así la Tabla III desvela las varías 
posibilidades de desarrollar COFC para aplicaciones clínicas, lo que implica un número 
creciente de patentes.  
Regla de Ostwald 
De acuerdo con la regla de Ostwald, en el caso de existir la posibilidad de una serie de 
transformaciones de fase de un estado menos estable, a estados cada vez más estables, 
generalmente se forma primero la más estable de las modificaciones cercanas pero no la 
más estable de todas.  
Según esta regla, la primera fase que se forma en un proceso de precipitación será 
aquélla de mayor solubilidad. Esa fase se transforma seguidamente por disolución y 
recristalización en las fases menos solubles. La fase finalmente obtenida será el 
compuesto menos soluble.  
La consecuencia de esta regla, prevista teóricamente y confirmada experimentalmente 
para los fosfatos de calcio, es que para valores de pH superiores a 7, la primera fase a 
cristalizar es el ACP, que se convierte lentamente en hidroxiapatita. Para valores de pH 
entre 5 y 7 puede ocurrir también la formación de precursores como el OCP y el DCPD 
[93]. 
Manejo y propiedades mecánicas de los COFC 
En este apartado vamos a discutir unos aspectos importantes de los cementos óseos de 
fosfatos cálcicos como el tiempo de fraguado, las propiedades mecánicas y la cohesión 
y después presentamos su sistema de clasificación y sus propiedades biológicas.  
• Tiempo de fraguado 
Una propiedad muy importante para su aplicación en odontología es el tiempo de 
fraguado del cemento. El método tradicional de determinar el tiempo de fraguado es el 
test de la aguja de Gillmore [13]. El cemento se considera fraguado cuando puede 
resistir una carga mecánica específica aplicada a su superficie. Este método da 
excelentes resultados cuando la carga aplicada es 10-20% de la fuerza de compresión 
máxima del COFC y cuando dicha fuerza de compresión aumenta continuamente 
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durante el proceso de fraguado. La reacción de fraguado de algunos sistemas de COFC 
ocurre en dos pasos y en esos casos propusieron medir el tiempo de fraguado inicial y el 
tiempo de fraguado final. [94]  
Otro método para caracterizar el proceso de fraguado es la calorimetría diferencial de 
barrido (DSC) [95] que permite estudiar la cinética de la reacción de fraguado. 
Hofmann et al han mostrado que los tiempos de fraguado (inicial y final) están 
correlacionados con el flujo máximo de calor medido con el DSC. Las desventajas de 
este método para determinar el tiempo de fraguado son su complejidad y coste [96].    
El tiempo de fraguado de COFC depende de [97]: 
 El tamaño de las partículas del polvo del COFC: un tamaño de partículas menor 
tiende a reducir el tiempo de fraguado. 
 La relación polvo líquido: una relación P/L mayor tiende a reducir el tiempo de 
fraguado de COFC. 
 La adición de iones de calcio y/o fosfato que puedan estar rápidamente 
disponibles para la reacción de fraguado: estos iones pueden ser disueltos en la 
fase líquida de COFC o añadidos a la fase sólida en forma de una sal muy 
soluble. Cuanto mayor esta la concentración, menor es el tiempo de fraguado. 
 La adición de un nucleante de cristalización. Un ejemplo es la adición de apatita 
nanocristalina a cementos de apatita; una concentración mayor de apatita 
nanocristalina supone un menor tiempo de fraguado. 
 La adición de un inhibidor del crecimiento de los cristales: a mayor 
concentración del inhibidor, el tiempo de fraguado es mayor.  
 La temperatura: a temperaturas más altas, el tiempo de fraguado es menor [91]. 
Desde el punto de vista clínico los tiempos de fraguado significan que la pasta de COFC 
debe ser implantada antes del tiempo de fraguado inicial y que la incisión se puede 
suturar después del tiempo de fraguado final. Entre estos dos tiempos, la manipulación 
de la pasta del cemento puede producir grietas en el cemento [13]. El contacto 
prematuro con un medio acuoso puede provocar la desintegración del COFC. Para ello, 
se ha introducido el tiempo de cohesión (CT) que se define como el tiempo mínimo 
necesario para obtener una pasta de cemento estable en una solución [13]. Clínicamente, 
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esto significa que la pasta del cemento se implanta después del CT pero antes del 
tiempo de fraguado inicial.  
Recientemente, se han formulado los siguientes requerimientos para el manejo de 
COFC en clínica [13]:  
 Tiempo de fraguado inicial (IST): 3 ≤ IST < 8 minutos. 
 Tiempo de cohesión: IST-CT≥ 1 minuto. 
 Tiempo de fraguado final (FST): FST ≤ 15 minutos 
El tiempo de fraguado inicial de COFC para aplicaciones dentales se aproxima a 3 
minutos, mientras en aplicaciones ortopédicas se aproxima a 8 minutos. La mayoría de 
los cementos cálcicos fragua más rápido a temperatura corporal que a temperatura 
ambiente [91]. 
• Propiedades mecánicas de COFC 
Los COFC son materiales frágiles. La fuerza de tensión es 5-20 veces menor que la 
fuerza de compresión. La mayoría de los COFC tienen una fuerza de tensión entre 1-10 
MPa, mientras que la fuerza de compresión varia entre 10-100 MPa. Así, los COFC solo 
se pueden aplicar en zonas de carga mecánica baja o nula y en combinación con 
implantes metálicos. El comportamiento mecánico del cemento in vivo no solo depende 
de la fuerza de compresión sino también en las fuerzas de cizalla y de tensión [86]. 
En la mayoría de las aplicaciones clínicas, los COFC se aplican en contacto directo con 
el hueso esponjoso por lo que la fuerza del COFC debe ser igual a la máxima fuerza del 
hueso esponjoso. La fuerza de compresión del COFC será la más relevante para 
caracterizar las propiedades mecánicas ya que en la mayoría de las aplicaciones el 
cemento está encerrado en el hueso [13]. La fuerza de compresión máxima del hueso 
esponjoso humano es 10 MPa. Por lo tanto, el requerimiento principal de las 
propiedades mecánicas de COFC es una fuerza de compresión ≥ 10 MPa.  
Estrategias que se pueden aplicar para mejorar las propiedades mecánicas de COFC: 
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 La porosidad de COFC: cuando mas denso el COFC, mas altas son sus 
propiedades mecánicas.  Una relación alta de P/L y el uso de gránulos densos 
disminuyen la porosidad de COFC. 
 La adición de fibras reforzantes 
 Disminuir el tamaño medio del cristal: La inhibición de la reacción de fraguado 
disminuye el tamaño medio de los cristales en el  COFC.   
 
• Cohesión 
La cohesión es la capacidad de un cemento de mantenerse como una sola pieza durante 
el proceso de fraguado [97]. La cohesión de los cementos cálcicos es una propiedad 
transitoria. Generalmente, la pasta del cemento con un tiempo de fraguado corto tiene 
mejor cohesión que una pasta de cemento con tiempo de fraguado más alto.  
Los COFC pueden ser muy adecuados para vertebroblastia. Los cuerpos vertebrales son 
intensamente irrigados por sangre y la distancia entre la espina vertebral y los pulmones 
o el corazón es corta. Así, la importancia de la cohesión se ve destacada en que el uso de 
COFC en vertebroblastia  se ha asociado con alto riesgo de coagulación sanguínea [98]. 
Además, se ha reportado que la aplicación endovascular de cantidades pequeñas de 
cemento de fosfato cálcico resultó en la oclusión del ventrículo derecho y embolias 
pulmonares masivas [99].  Los autores explican que las micropartículas del cemento 
actúan como andamio para la agregación de las plaquetas mientras que los iones de 
calcio liberados podrían potenciar la coagulación. Además, un estudio in vitro confirma 
la importancia de la cohesión al demostrar que las partículas de cemento menores de 10 
µm de diámetro disminuyeron la viabilidad, la proliferación y la producción de la matriz 
extracelular de los osteoblastos [100]. Así, la desintegración del cemento de fosfato 
cálcico en contacto con medio acuoso puede requerir al profesional clínico mantener 
seco el campo quirúrgico [101] restringiendo su uso en zonas con alto suministro 
sanguíneo.  
La cohesión del cemento no solo depende de las energías de interacción entre las 
partículas sino también depende de la interacción con el líquido en contacto con el 
cemento. Las interacciones con el líquido en contacto estan principalmente controladas 
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por la diferencia en la presión osmótica entre el líquido intersticial de la pasta del 
cemento y el líquido circundante [102].  
La energía potencial de atracción disminuye y también la cohesión con el aumento del 
tamaño de las partículas. Los factores que aumentan la distancia entre partículas, como 
el aumento de la relación L/P o la presencia de cadenas de polímero adheridas a la 
superficie de las partículas, diminuyen la energía de la interacción van der Waals 
(atractiva). La adición de polímeros como los polisacáridos o polímeros carboxilatados 
estabiliza estéricamente las partículas y disminuye la cohesión. La estabilización 
estérica es la adsorción de moléculas de polímero (iónico o no iónico) o  surfactante 
(típicamente  iónico) que impiden el acercamiento de las partículas [103]. La 
estabilización estérica ocurre cuando el polímero es físicamente o químicamente 
adherido a la superficie de la partícula. La estabilización por depleción ocurre cuando el 
polímero no esta adherido a la partícula sino que esta libre en la solución. La 
estabilización estérica no depende de la naturaleza de la partícula sino depende de las 
interacciones polímero-polímero y polímero-disolvente [102].  
Todos los factores que disminuyen la carga superficial de las partículas  o el espesor de 
la doble capa eléctrica aumentan la cohesión. Esto se puede conseguir de diferentes 
maneras: la carga superficial se puede reducir con el aumento del pH de la solución 
hacia el punto isoeléctrico de las partículas. El espesor de la doble capa eléctrica se 
puede reducir aumentando la fuerza iónica de la solución dónde se encuentran las 
partículas. Sin embrago, la adsorción de moléculas cargadas eléctricamente, como los 
iones de citrato o ácido poliacrílico a la superficie de las partículas, disminuye la 
cohesión del cemento. 
La presión osmótica entre la pasta del cemento y el líquido circundante depende de la 
diferencia en la concentración de iones y moléculas disueltas. Si la concentración total 
de los solutos es menor en el líquido intersticial de la pasta del cemento, el flujo de las 
moléculas de la solución hacia la pasta del cemento será más grande que la dirección 
contraria. Este flujo resulta en el hinchamiento de la pasta del cemento y la disminución 
de la cohesión. En el caso de una concentración alta de los solutos en la solución, la 
superficie del cemento tiende a perder el líquido intersticial  aumentando la cohesión del 
cemento.  Así, la cohesión del cemento tiende a ser mejor en suero (0.15 M) que en 
agua. Se ha reportado que la cantidad de las partículas liberadas del cemento fue 70 
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veces menor en tampón fosfato (PBS; 150 mM y pH 7.4) que en agua [97]. La presión 
osmótica afecta más la cohesión de la pasta del cemento más permeable. La 
permeabilidad de la pasta del cemento aumenta cuando el tamaño de las partículas y la 
relación L/P son mas altas.  
Según lo anteriormente descrito, la adición de un polímero sin carga eléctrica en la fase 
líquida del cemento debe disminuir la cohesión debido al aumento de la presión 
osmótica y la estabilización estérica. Sin embargo, la adición de polisacáridos disueltos 
ha mejorado la cohesión del cemento [104]. Este punto refleja la complejidad del 
problema y apunta hacia la presencia de otros factores que juegan un papel importante 
en la cohesión. Por ejemplo, es difícil impedir las fuerzas que actúan en la superficie del 
cemento como las fuerzas debidas al flujo sanguíneo y fuerzas gravitorias. El efecto de 
estas fuerzas en la cohesión del cemento debería disminuir con el aumento en la 
viscosidad de la pasta del cemento. Sin embargo, al incrementar la concentración del 
hialuronato sódico de 1.0 % a 1.5% en la fase líquida del COFC disminuyó 
drásticamente la cohesión del cemento. Se ha reportado que el movimiento browniano 
puede decomponer la superficie del cemento, particularmente cuando el tamaño de las 
partículas es pequeño.  
• Clasificación de los COFCs  
Se clasifican los cementos óseos de fosfatos cálcicos según el producto final de la 
reacción de fraguado en:  
 Cementos de hidroxiapatita precipitada (PHA)  
La química de la hidroxiapatita precipitada (Ca10-x(HPO4)x(PO4)6-x(OH)2-x) es compleja. 
La relación Ca/P de la PHA oscila entre 1.50-1.67 [105], sin embargo, se ha reportado 
que dicha relación puede estar fuera de este rango [106]. La PHA con una relación Ca/P 
de 1.5 es frecuentemente conocida como hidroxiapatita deficiente en calcio (CDHA) o 
fosfato tricálcico. Este último nombre puede generar confusión con el β-TCP que tiene 
la misma relación Ca/P pero se diferencian en la estructura cristalina [86].  
La PHA generalmente es poco cristalina  y los cristales tienen dimensiones 
micrometrícas. El área específica superficial de de PHA es muy grande, típicamente 
entre 25-100 mm2/g. Así La PHA es muy similar a la apatita presente en el hueso. La 
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diferencia principal entre las dos fases es la ausencia de impurezas en la estructura de la 
PHA (principalmente, iones de carbonato y magnesio) [86]. La solubilidad de la PHA 
depende de la estoiquiometría, la cristalinidad y el tamaño del cristal. Dicha solubilidad 
aumente con la disminución de la relación Ca/P, la cristalinidad y el tamaño de cristal 
[86].   
Se clasifican los cementos de PHA o CDHA según el número y el tipo de los fosfatos 
cálcios que forman parte del cemento en tres grupos; el primero consta de los fosfatos 
cálcicos cuya hidrólisis produce PHA o CDHA, el segundo consta de dos fosfatos 
cálcicos, uno de ellos es TTCP y el tercero esta compuesto por dos fosfatos cálcicos con 
una relación Ca/P menor de 1.67 (la relación Ca/P estoiquiometríca de HA). 
Hidrólisis de fosfatos cálcicos [79] 
La PHA es la fase menos soluble en el rango de pH > 4.2 lo que implica que en una 
solución acuosa, cualquier otro fosfato cálcico en este rango de pH tiende a disolverse y 
precipitarse en PHA. Sin embargo, la termodinámica del sistema Ca(OH)2-H3PO4-H2O 
sin otro ácido o base, muestra que la formación de PHA por la hidrólisis de otro fosfato 
cálcico es cinéticamente muy lenta debido a la disminución de la supersaturación entre 
las isotermas del fosfato cálcico en cuestión y la PHA [79]. Con la excepción de TTCP, 
los fosfatos cálcicos en la Tabla I tienen una relación Ca/P menor que la de HA (1.76), 
esto significa que la hidrólisis de los fosfatos cálcicos a PHA libera ácido fosforico 
(H3PO4) (Reacciones 5-8). Dicha liberación bajará el pH de la solución disminuyendo 
adicionalmente el nivel de la supersaturación del fosfato cálcico con respecto a PHA 
debido al acercamiento al punto singular de solubilidad [79]. La hidrólisis para cuando 
se alcanza el punto singular.  
5Ca(H2PO4)2.H2O → Ca5(PO4)3OH + 7H3PO4 + 4H2O                                                 (5). 
5CaHPO4.2H2O → Ca5(PO4)3OH + 2H3PO4 + 9H2O                                                    (6). 
5Ca8H2(PO4)6.5H2O → 8Ca5(PO4)3OH + 6H3PO4 + 17H2O                                          (7). 
5Ca3(PO4)2 → 3Ca5(PO4)3OH + H3PO4                                                                         (8). 
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La hidrólisis del TTCP libera Ca(OH)2 a la solución aumentando su pH. Este aumento 
disminuye el nivel de supersaturación con respecto a PHA.  
3Ca4(PO4)2O + 3H2O → 2Ca5(PO4)3OH + 2Ca(OH)2                                                                           (9). 
Así, estos sistemas no son adecuados para su uso en aplicaciones clínicas. La 
eliminación de los productos secundarios (H3PO4 y Ca(OH)2) es necesario para que la 
trasformación a PHA sea completa. Sin embargo, el uso de Ca(OH)2 o NaOH para 
neutralizar H3PO4 supondría problemas de citotoxidad y muerte celular debido a un pH 
inicial alto [85]. 
El único sistema de COFC de solo un fosfato cálcico se ha reportado por Monma et al 
[107]. Estos autores mostraron que la transformación del α-TCP a CDHA ocurre en 
soluciones con pH ≥ 7.5. Sin embargo, según los autores, dicha transformación es muy 
lenta en el orden de 5% a 37 ºC. Recientemente [108], se han realizado avances 
importantes en la mejora las propiedades de fraguado y la velocidad de la reacción de 
COFC basado en α-TCP.  
3α-Ca3(PO4)2 + H2O → Ca9(HPO4)(PO4)5OH                                                              (10). 
Mezcla de TTCP y otro fosfato cálcico [79 y 82] 
El fosfato tetracálcico es el único fosfato cálcico que tiene la relación Ca/P más alta que 
la HA. Así, el TTCP se puede mezclar con uno o más de los fosfatos cálcicos que tienen 
una relación Ca/P menor para obtener una mezcla de PHA o CDHA sin la formación de 
ácidos o bases como productos secundarios. Teóricamente, cualquier fosfato cálcico 
más ácido que la PHA puede reaccionar con TTCP para obtener PHA o CDHA 
siguiendo las reacciones: 
7Ca4(PO4)2O + 2Ca(H2PO4)2.H2O → 6Ca5(PO4)3OH + 3H2O                                     (11). 
2Ca4(PO4)2O + Ca(H2PO4)2.H2O → Ca9(HPO4)(PO4)5OH + 2H2O                             (12). 
Ca4(PO4)2O + CaHPO4.2H2O → Ca5(PO4)3OH + 2H2O                                              (13). 
3Ca4(PO4)2O + 6CaHPO4.2H2O → 2Ca9(HPO4)(PO4)5OH + 13H2O                          (14). 
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Ca4(PO4)2O + CaHPO4 → Ca5(PO4)3OH                                                                     (15). 
3Ca4(PO4)2O + 6CaHPO4 → 2Ca9(HPO4)(PO4)5OH + H2O                                        (16). 
3Ca4(PO4)2O + Ca8H2(PO4)6.5H2O → 4Ca5(PO4)3OH + 4H2O                                   (17). 
3Ca4(PO4)2O + 3Ca8H2(PO4)6.5H2O → 4Ca9(HPO4)(PO4)5OH + 14H2O                   (18). 
Ca4(PO4)2O + 2Ca3(PO4)2 + H2O → Ca5(PO4)3OH                                                      (19). 
Sin embargo, las combinaciones de TTCP + OCP, TTCP + α-TCP y TTCP + β-TCP 
tienen los puntos singulares de la solubilidad muy cerca de la isoterma de solubilidad de 
PHA. Así, dichas combinaciones tienen un nivel muy bajo de la supersaturación y la 
reacción de fraguado es muy lenta lo que significa que estas combinaciones no son 
adecuadas para el desarrollo de COFC [83].  
En función de las propiedades de fraguado, sólo las combinaciones de TTCP + MCPM, 
TTCP + DCPD y TTCP + DCPA son adecuadas para la preparación del cemento de 
hidroxiapatita. 
La formación de PHA o CDHA de la combinación TTCP + MCPM no ocurre en sólo 
un paso. La formación de DCPD como fase intermedia en la reacción (11) es 
cinéticamente más favorable [109]. Sin embargo, el producto final de la reacción será 
PHA o CDHA según la estoiquiometría del sistema inicial.   
Las combinaciones TTCP + DCPD y TTCP + DCPA son las mas estudias. Estas 
combinaciones proporcionan un cemento que se fragua a temperatura ambiente o 
corporal en un rango de pH neutro. 
Mezclas de fosfatos cálcicos con una relación Ca/P < 1.67 [79] 
La PHA se obtiene como producto final de la reacción fraguado de unas mezclas de 
fosfatos cálcicos con relación Ca/P menor que 1.67 utilizando una fuente adicional de 
iones de calcio como CaCO3 o Ca(OH)2 en el lugar de TTCP. 
Uno de estos sistemas es la mezcla β-TCP + DCPD + CaCO3 [110]. De acuerdo con 
estos estudios, los cristales de PHA se forman de la reacción inicial entre DCPD y 
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CaCO3. Estos cristales de PHA funcionan como uniones entre las partículas del β-TCP.  
Cuando el DCPD se habría consumido, la formación de PHA seria controlado por la 
reacción entre el β-TCP y CaCO3. Esta segunda reacción tiene un efecto determinante 
en las propiedades mecánicas del cemento. 
Otro sistema que ha despertado gran interés debido a sus propiedades de fraguado y 
endurecimiento es el Norian SRS™ fabricado por La Corporación Norian. Este sistema 
es una mezcla de α-TCP + MCPM + CaCO3. El proceso inicial de fraguado forma 
DCPD mientras que el producto final de fraguado es “dahlite”, una hidroxiapatita 
carbonatada con una relación Ca/P entre 1.69 y 1.67. El contenido de iones de carbonato 
es similar al del hueso [106]. 
La PHA es el producto final de la reacción de fraguado de todas las formulaciones 
comerciales de COFC de apatita. Sin embargo, los sistemas de Norian SRS® y 
BiocementD® se fraguan en  aptita carbonatada (CAP; 
Ca8.8(HPO4)0.7(PO4)4.5(CO3)0.7(OH)1.3) [106]. Los cementos de apatita son viscosos, 
moldeables pero tienden a ser resistentes en su aplicación en forma  inyectable. Los 
cementos de apatita tienen un tiempo de fraguado muy largo. Un tiempo de fraguado 
menor se consigue mediante el uso de la mínima cantidad de la fase liquida necesaria 
para formar la pasta del cemento. Además, el uso de aditivos como el ácido fosforico, 
MCPM, iones ortofosfatos y partículas de PHA ha sido eficiente en rebajar el tiempo de 
fraguado del cemento a 10-15 minutos [86].  
Las propiedades mecánicas de los cementos de apatita varían ampliamente según la 
composición. El factor mas determinante es la relación polvo líquido (P/L) del cemento. 
Una  relación de P/L alta disminuye la porosidad del cemento. Las propiedades 
mecánicas disminuyen exponencialmente con el aumento de la porosidad. La fuerza de 
tensión aumenta 2 veces por cada 10 vol% del decaimiento en la porosidad, por ejemplo 
se la porosidad decae 20 Vol% la fuerza de tensión aumentará 40% [86].  
Driessens et al. [111] han obtenido los siguientes valores de fuerza de compresión y el 
tiempo de fraguado de varias formulaciones comerciales de cementos de apatita: 
 Norian SRS: 33±5 MPa, 8.5±0.5 min (50% porosidad). 
 Cementek: 8±2 MPa, 17±1 min. 
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 Biocement D: 83±4 MPa, 6.5±0.5 min (40% Porosidad). 
 α-BSM: 4±1 MPa, 19±1 min (80% porosidad). 
La implantación de cementos de apatita in vivo ha demostrado que las propiedades 
mecánicas tienden a aumentar continuamente [112]. La biocompatibilidad de los 
cementos de apatita es excelente. Sin embargo, una respuesta inflamatoria podría ocurrir 
si el cemento no se fraguara [113]. Aunque, la biodegradabilidad de los cementos de 
apatita es mas alta que la de HA, la solubilidad del cemento es muy lenta, Young el al. 
han reportado que la cantidad de Norian SRS desminuyó 30%, 24 meses después su 
implantación en el fémur de conejo como modelo de experimentación animal [114]. Se 
pueden predecir diferencias en la biodegradabilidad de los cementos de apatita según el 
grado de la cristalinidad de PHA. El producto final de los cementos comerciales de 
apatita de Bonesource® y Biobone® es PHA muy cristalina. Eppley et al. no han 
observado ninguna resorción de Bonesource® después de varios años de su implantación, 
sin embargo, han observado reabsorción en el Biobone®. Esta diferencia se debe a que 
el Biobone® es mucho más poroso que el Bonesource®. [115] Así, parece que la 
porosidad del COFC es un factor muy importante para la degradabilidad del COFC.   
 Cementos de OCP [79] 
El interés en desarrollar un COFC cuyo producto final sea OCP (fosfato octacálcico) 
nace de que el OCP es precursor en la formación de apatitas de fosfato cálcico en los 
dientes, huesos y otros biominerales [116 y 117]. Además, el OCP es biocompatible, 
biodegradable y osteoconductor [86]. 
La isoterma de solubilidad del OCP se sitúa debajo de las isotermas de DCPA, DCPD, 
α-TCP y TTCP en un rango amplio de pH lo que significa que las soluciones de estas 
fases están supersaturadas en relación con el OCP (Figura 7). Desde el punto de vista 
termodinámico, el OCP puede precipitar de estas soluciones, sin embargo, el OCP es 
más soluble que el PHA lo que significa la formación de PHA como el producto final 
del proceso de fraguado. La formación de OCP vía la hidrólisis de un solo fase se ha 
favorecido mediante un control de la temperatura y el pH de la solución. La formación 
de OCP en un sistema formado solamente por α -TCP estaría favorecida en las 
siguientes combinaciones de temperatura y pH: (T = 40 ºC, 5.5 < pH <7.5); (T = 60 ºC, 
pH = 5); y (T = 70 ºC, 4.5 < pH <5.5) [107 y 118]. Se puede observar que a temperatura 
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más alta, el rango óptimo de pH para la formación de OCP se desplaza a pH más ácido. 
Este comportamiento se debe a que la subida en la temperatura disminuye la solubilidad 
del α-TCP, así un pH más ácido seria necesario para aumentar la solubilidad del α-TCP.  
Se ha observado que los tiempos de fraguado son mínimos y las fuerzas de compresión 
son máximas cuando la relación Ca/P del sistema de COFC es más cerca a la relación 
Ca/P del OCP. La mayoría de los autores justifica esta tendencia con la formación de 
OCP como el producto de la reacción de fraguado de mezclas con una relación de Ca/P 
= 1.33 [119]. Esta hipótesis se basa solamente en la termodinámica de la solubilidad 
mientras que el uso de las técnicas de difracción de rayos X (DRX) y/o infrarrojos 
(FTIR) ha fracasado en mostrar experimentalmente el OCP como un producto de la 
reacción de fraguado. 
Estos resultados parecen indicar que no es posible preparar un cemento de OCP 
considerando solamente la estoiquiometría y/o la termodinámica. Además, el alto 
numero de las condiciones experimentales necesarias para obtener el OCP y la baja 
eficiencia de estas reacciones a 37 ºC indica la dificultad de desarrollar un cemento de 
OCP para aplicaciones clínicas dónde el OCP esta presente en altas cantidades. 
 Cementos de ACP 
 
Hasta el momento las reacciones que tienen lugar en estos sistemas han sido poco 
estudiadas. Solo han sido reportados dos sistemas que originan ACP como resultado del 
fraguado; uno basado en MCPM y CaKPO4 y otro en MCPM y Ca2NaK(PO4)2. [120]  
Se caracterizan por poseer un componente fuertemente ácido (MCPM) y otro 
fuertemente básico (CaKPO4 o Ca2NaK(PO4)2), y ambos muy solubles. Esas 
características garantizan una rápida solubilización de los componentes, alcanzándose 
condiciones de sobresaturación con respecto a la HA, pero de acuerdo con la Regla de 
Ostwald, en lugar de ésta precipita ACP. Este ACP es posteriormente transformado a 
CDHA por recristalización. 
El fraguado en estos cementos es consecuencia de un mecanismo sol-gel. Estos 
cementos fraguan muy rápido y necesitan ser retardados mediante la adición de 
compuestos no-reactivos. La fuerza de compresión por lo general no supera los 15 MPa 
[13].  
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 Cementos de DCPD [79] 
DCPD y DCPA son las fases más estables en el rango de pH 2-4.5. Así, el DCPD es el 
precipitado obtenido de una solución de un fosfato cálcico más alcalino que el DCPD y 
DCPA  a temperatura ambiente o corporal. El diagrama de solubilidad muestra que el 
DCPD es más estable que el α-TCP en un rango de pH < 7. La formación de DCPD vía 
la hidrólisis del α-TCP a pH < 5.5 y temperatura de 37 ºC esta favorecida 
termodinámicamente. El MCPM es la fase más estable a pH < 2, la disolución del 
MCPM en el rango de pH 2-4.5 provoca la precipitación de DCPD como la fase más 
estable. El resultad de Mirtchi et al coincide con las conclusiones termodinámicas sobre 
la formación del DCPD como el producto final de la reacción de fraguado en el cemento 
compuesto por β-TCP + MCPM [121]. 
Varias composiciones se han propuesto para obtener cemento de brushita: β-TCP + 
MCPM, β-TCP + H3PO4 y TTCP + MCPM + CaO [85, 122 y 123]. La reacción de 
fraguado de cementos de brushita es una reacción ácido-base. La pasta del cemento de 
brushita es ácida durante el proceso de fraguado debido a que la brushita solo se puede 
precipitar a pH < 6 [120]. Después del fraguado, el pH del cemento se aproxima hacia el 
pH de equilibrio [124]. Si la mezcla del cemento tiene fosfato cálcico alcalino en exceso, 
el pH del equilibrio será el pH correspondiente a la intersección de los diagramas de 
solubilidad del componente alcalino y de la brushite. Por ejemplo, los valores de pH de 
equilibrio de las combinaciones de β-TCP + MCPM, HA + MCPM y TTCP + MCPM 
son 5.9, 4.2 y 7.6, respectivamente [86].  
El tiempo de fraguado de los cementos de brushita depende en mayor grado de la 
solubilidad del componente alcalino, a mayor solubilidad, mas corto es el tiempo de 
fraguado. El tiempo de fraguado de HA + MCPM es de unos minutos, para el  β-TCP + 
MCPM es de 30-60 segundos y para el α-TCP + MCPM es de unos segundos [85 y 125]. 
Así, la reacción de fraguado del cemento de brushita procede a una velocidad muy alta 
lo que requiere el uso de retardantes para facilitar el manejo clínico del cemento. Se han 
empleado los ácido carboxílicos como el ácido cítrico, el ácido glicólico y el ácido 
tartárico como inhibidores de la reacción de fraguado del cemento de brushita. Además, 
los iones de pirofosfato se han utilizado como retardante para la reacción de fraguado de 
cemento de brushita [126]. Los iones de pirofosfato se adsorben al núcleo de la sal 
cálcico y impiden la incorporación de más iones a la red del cristal previniendo el 
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crecimiento cristalino y la agregación de los cristales [127 y 128]. Además, los iones de 
pirofosfato pueden inhibir la disolución del fosfato tricálcico-β [129]. Se ha reportado 
que el aumento en la concentración de los iones de pirofosfato mejoró la tensión 
diametral de los cementos de brushita [126 y 130]. 
La inhibición del crecimiento de los cristales de brushita resulta en cristales de menor 
tamaño y mejora su empaquetamiento aumentando la fuerza mecánica de los cementos 
de brushita. Además, la fuerza mecánica de los cementos de brushita mejora al 
disminuir la porosidad aumentando su densidad. [129] La porosidad esta relacionada 
inversamente y exponencialmente con la fuerza mecánica del cemento [131]. 
Los cementos de brushita son más débiles que los cementos de apatita. Generalmente, la 
fuerza de compresión de cementos de brushita es menor de 15 MPa [132]. Se ha 
reportado un cemento de brushita con una fuerza de tensión de 10 MPa y de compresión 
de 60 MPa [133]. Los cementos de apatita pueden alcanzar una fuerza de tensión de 16 
MPa y de compresión de 83 MPa [111 y 134]. La implantación in vivo de cementos de 
brushita, al contrario de cementos de apatita, desminuye sus propiedades mecánicas 
debido a la alta solubilidad de brushita [135]. Sin embargo, las propiedades mecánicas 
de brushita aumentan después de unas semanas de su implantación in vivo debido al 
crecimiento óseo [135].  
La degradación de cemento de brushita se ha estudiado en tampón fosfato y suero [136]. 
Se ha observado que la perdida de peso del cemento aumenta al incrementar  el 
volumen de la solución incubadora. Además, la renovación del medio incubador 
aumenta la perdida de peso del cemento favoreciendo la transformación de brushita a 
hidroxiapatita. Así, el mantenimiento de la disolución de brushita favorece su 
transformación a hidroxiapatita [137]. Dicha transformación hace que el cemento de 
brushita pierda su gran ventaja de ser biodegradable [137]. Los cementos de brushita 
son biocompatibles aunque se han reportado reacciones inflamatorias al implantar 
cantidades grandes del cemento [138]. Nuevos resultados indican que dichas reacciones 
inflamatorias pueden ser provocadas por la transformación de brushita a hidroxiapatita 
según la reacción (5) liberando cantidades grandes de ácido fosforico.  
Se han empleado las sales de magnesio poco solubles en agua [137] y el ácido 
pirofosfórico [139] para inhibir la transformación de brushita a hidroxiapatita. Las sales 
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de magnesio se adsorben a la superficie del núcleo recién formado de hidroxiapatita 
previniendo su crecimiento [140]. 
• Propiedades biológicas de COFC [13] 
Los fluidos fisiológicos como la sangre y el líquido extracelular contienen iones de 
fosfato y calcio. Así, el comportamiento de los fosfatos cálcicos después de ser 
implantados in vivo depende del grado de saturación de los fluidos corporales. Estos 
fluidos, a pH 7.4, son supersaturados con respecto a HA, saturados con CDHA y CA, y 
subsaturados con respecto a CaCO3, DCPA y DCPD. Por lo tanto, se espera que el 
CaCO3, el DCPA y el DCPD tiendan a disolverse en dichos fluidos. Una disolución mas 
rápida se espera para los implantes de yeso (CaSO4.2H2O). 
Las células pueden cambiar el pH de su entorno local. El pH en el entorno de los 
macrófagos y los osteoclastos puede llegar hasta 5, mediante la excreción del ácido 
láctico, mientras que el pH en el entorno de los osteoblastos puede llegar hasta 8.5 
mediante la excreción de amonio. Generalmente, los fosfatos cálcicos tienen una 
solubilidad alta a valores bajos de pH y viceversa. Así, la actividad osteoclastica puede 
disolver CDHA, CA hasta una disolución lenta de HA. Mientras, la actividad 
osteoblastica induce el crecimiento de los cristales de HA, CDHA y CA [89 y 141]. 
A continuación, se procede a estudiar las propiedades biológicas de COFC en cuatro 
grupos: COFC que tienen yeso, COFC de brushite, COFC de CDHA y CA, y COFC de 
HA. 
 COFC que tienen yeso 
El uso de yeso fue descardado debido a su reabsorción muy rápida sin producir un 
crecimiento óseo apreciable. Bohner et al han implantado un cemento mixto de yeso y 
DCPD en la epífisis distal del fémur de conejo como modelo de experimentación animal. 
Los animales fueron sacrificados a las 4, 8 y 16 semanas [142]. Los resultados indican 
que los cilindros del cemento fueron rodeados con hueso esponjoso nuevo en 4 semanas. 
Después de 8 semanas, la mayor parte del cemento se reemplazó con hueso esponjoso. 
El cemento fue totalmente reemplazado por hueso esponjoso en 16 semanas. Ohura et al 
mostraron que la estructura ósea resultada de la implantación de este cemento puede ser 
más densa al usar β-TCP en exceso en la composición del polvo del cemento [143]. Este 
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resultado sugiere que parte de estos cementos (yeso) se disuelve sin estimular el 
crecimiento óseo.  
 COFC de DCPD 
Varios procesos están involucrados en la biodegradación del cemento de brushita 
incluyendo la disolución, la fragmentación, la transformación a hidroxiapatita [123, 138 
y 144] y la fagocitosis de las partículas del cemento por macrófagos [145].  En un 
estudio reciente, no se han observado in vitro partículas de cemento de brushita 
fagocitadas por una línea celular de macrófagos. Sin embargo, se han observado las 
extensiones celulares de los macrófagos penetrando la superficie del cemento y 
rodeando las partículas del cemento [146]. Así, la biodegradación del cemento de 
brushita es más rápida que los cementos de apatita y se ha medido una velocidad lineal 
de degradación de 0.25 mm/semana para cemento de brushita [147]. Está degradación 
rápida podría resultar en la formación de hueso inmaduro. Este problema se puede 
solucionar vía la adición de gránulos de β-TCP que sirven como anclaje para el hueso y 
promocionan la formación de hueso maduro [147].   
Tamimi et al han implantado granulado de cementos de brushita fraguado con ácido 
glicólico (el tamaño de los gránulos oscila entre 0.2-1mm) utilizando el modelo de la 
cámara de titanio [148]. En este modelo un cilindro de titanio se ha insertado en una 
hendidura de 2-3 mm de profundidad en la calota de un modelo de experimentación 
animal (conejo). Se ha observado la formación de trabéculas óseas neoformadas de la 
superficie externa del hueso parietal invadiendo los gránulos del cemento y no se han 
observado signos de reacción inflamatoria. Además, la superficie de los gránulos 
mostraba signos de reabsorción como las células fagocíticas 
multinucleares/mononucleares formando lagunas de Howship y desgaste de la 
superficie de los gránulos [148].  
La implantación de cilindros de cemento de brushita (chronOsTM inject, RMS 
Foundation) en defectos óseos críticos usando cabra como modelo de experimentación 
animal ha mostrado que la reabsorción de la brushita es más rápida que la de los 
gránulos de β-TCP. La frontera de la formación de nuevo hueso sigue directamente la 
frontera de la reabsorción del cemento. Se han observado los gránulos residuales de β-
TCP incluidos en el hueso nuevo. La reabsorción del cemento ocurre vía: 
6.2 Materiales de sustitución ósea 
 
 74 
 la disolución del cemento en el líquido extracelular, la desintegración y la 
formación de partículas. 
 fagocitosis de las partículas del cemento por los macrófagos. 
Los signos de inflamación o una respuesta inmunológica no se han observado en ningún 
tiempo de observación. La degradación del cemento y la formación de nuevo hueso es 
ligeramente más rápido en los defectos del fémur que en la tibia [145].   
Sin embargo, Constantz et al han observado que la transformación de DCPD a apatita 
después de su implantación en modelo de experimentación animal (conejo). Dicha 
transformación es más rápida y extensa en los defectos hechos en la metáfisis que en la 
diáfisis. Una explicación de este comportamiento puede ser que la vascularización  y la 
transmisión del estrés mecánico son más altas en el metáfisis que en la diáfisis [149]. 
 COFC de CDHA y CA 
Driessens et al han implantado cemento de CDHA con una relación Ca/P de 1.51 y 
cemento de CDHA con una relación Ca/P de 1.37 (30% DCPA). Después de 8 semanas 
de la implantación in vivo la relación Ca/P era 1.52 y 1.38 respectivamente. Los 
cementos han mantenido la fuerza de tensión diametral y su estructura cristalina. Esto 
indica que la CDHA y DCPA son estructuralmente estables [150]. Este comportamiento 
se explica como consecuencia de que el fluido extracelular se encuentra en equilibrio 
fisioquimico con ambas fases de CDHA y DCPA.  
 Las observaciones histológicas en modelos de experimentación animal como conejo, 
cabra y cordero han mostrado que estos cementos se transforman progresivamente en 
hueso nuevo manteniendo la integridad de la estructura material-hueso. La 
osteotransducción es más rápida en conejos, lento en cabras y muy lento en corderos 
[151 y 152]. Lo que indica que la osteotransducción está regulada por los proceso de 
remodelado óseo locales y es especie dependiente.  
Los experimentos de cultivo celular han mostrado que este CDHA se biodegrada por 
osteoclastos [153]. Además, se ha mostrado que el material promocionó la 
diferenciación de las células osteoprogenitoras de la médula ósea [154]. Su 
biocompatibilidad es excelente debido a su pH muy cerca al pH neutro [155]. 
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Norian Fracture Grout, un cemento comercial de CA, esta compuesto de una mezcla de 
TTCP, CaCO3, cristales de H3PO4 y una solución diluida de fosfato sódico [156]. Se ha 
implantado el cemento en los huesos largos cerca de la epífisis en un modelo de 
experimentación animal (perro). Inicialmente, la tracción de fracaso es 50% menor en el 
lado osteometizado que en el control contralateral. Sin embargo, dichas diferencias 
desaparecieron a las 8 semanas de la implantación. El cemento era osteoconductor y se 
pudo observar evidencias de reabsorción en 16 semanas. La formación y el remodelado 
óseo eran más rápidos en la periferia de la metáfisis mientras en el centro de la metáfisis 
eran distribuidos al azar. El mismo cemento fue utilizado para cementar endoprótesis de 
titanio en el fémur de perro como modelo de experimentación animal [157]. Los 
animales empezaron a apoyarse en 24 h después de su implantación con una 
recuperación completa de función en un mes. Un espacio de 20-30 µm se ha observado 
en la interfase cemento-implante. En la interfase cemento-hueso, se ha observado la 
transformación del cemento a hueso lamelar.  
El Norian Skeletal Repair System es un cemento de CA que esta compuesto de una 
mezcla de α-TCP, CaCO3, MCPM y una solución diluida de fosfato sódico. Este 
cemento ha mostrado una buena osteointegración cuando se ha utilizado para cementar 
un endoprótesis femoral metálica [158]. Se ha argumentado su uso para la 
augmentación  de fracturas de Colles [159]. 
 COFC de HA 
Se han experimentado la osteotransducción de cementos de HA basados en TTCP y, 
DCPA o DCPD  en gatos como modelo de experimentación animal. Seis semanas 
después de su implantación en el seno frontal, la reabsorción del material y la formación 
de nuevo hueso eran muy escasas. En 12 semanas, 30% del área reconstruida fue 
rellenada por hueso inmaduro. En 18 meses, el crecimiento óseo era 63% del área y 
10% del implante fue reemplazado por un tejido fibrovascular [160]. 
 La respuesta de los tejidos blandos a estos materiales es importante en aplicaciones 
como su uso endodóntico. El material fue rodeada por un tejido fibroconjuntivo 
delegado con un numero pequeño de linfocitos y células plasmaticas después de un mes 
de su implantación subcutánea en modelo animal de rata [161]. En gatos, se ha 
observado una reacción inflamaría transitoria y su reabsorción en función del tiempo 
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[162]. Los cultivos in vitro con osteoblastos ha mostrado la deposición de una matriz 
colágena con puntos electrodensos en la superficie del material [163]. 
La implantación del cemento de HA basado en la mezcla de α-TCP/DCPD/DCPA y 
modificado con el succinato sódico y el chondroitin sulfato sódico en modelo animal de 
conejos ha mostrado una respuesta similar a la HA cerámica [164]. La reabsorción 
aumenta con el tiempo especialmente después de 12 meses [165]. 
Un cemento de HA basado en TTCP, DCPD y citrato se ha osteointegrado después de 2 
semanas de su implantación en la tibia de un modelo animal de perro [166]. La 
respuesta fue también similar a la de HA cerámica. Un comportamiento igual fue 
descrito para las formulaciones que tienen carboximetilcelulosa [167]. Por lo tanto, La 
osteotransducción de los cementos de HA es significativamente más lenta que la de los 
cementos de CDHA y CA.     
COFC como portadores de sustancias biológicamente activas [13]   
  
La incorporación de sustancias biológicamente y farmacéuticamente activas en la matriz 
de COFC y su posterior liberación se ven favorecidas por las siguientes características:  
 Se puede fácilmente añadir las sustancias activas a la fase sólida o bien a la fase 
líquida de un sistema de COFC.  
 La porosidad del COFC fraguado permite el intercambio y la liberación de estas 
sustancias a los fluidos fisiológicos.  
 La plasticidad de la pasta del cemento permite la adaptación del cemento al 
defecto óseo.  
 La reacción exotérmica del fraguado del COFC libera cantidades de calor que no 
afectan principios proteicos de alta sensibilidad térmica.  
 
Otsuka et al fueron los primeros en proponer la incorporación de medicamentos en la 
matriz cristalina y microporosa de los COFC [168]. Los autores investigaron la 
liberación in vitro de cefalexina y norfloxacina como droga modelo en un cemento de 
HA basado en TTCP + DCPD. El perfil de la liberación se siguió durante 250 h y se 
encontró que se ajustaba a la ecuación de Higuchi: 
 
Mt = [DefCs(2Cd−εCs)t]1/2                                                                                              (20). 
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dónde Mt es la cantidad de medicamento por unidad de área liberada en el tiempo t,  Def 
es la difusividad efectiva, en cm2/s, en el medio existente dentro del poro del cemento, 
Cs es la solubilidad molar, Cd es la concentración del medicamento y ε es la porosidad.  
 
Nachiondo et al estudiaron el efecto de la adición de sulfato de gentamicina a un COFC 
de tipo no especificado. La presencia de 0.15 % del antibiótico no afectó el tiempo de 
fraguado, la fuerza de compresión ni la inyectabilidad. Sin embargo, un 3.3 % de 
antibiótico afectó significativamente la fuerza del cemento. Según la liberación in vitro 
del antibiótico, el sistema es adecuado para la prevención y el tratamiento de la 
osteomielitis [169]. Takano et al incorporaron gentamicina a microesferas de ácido 
poliláctico y estas a su vez fueron recubiertas con un cemento de HA compuesto por α-
TCP + DCPD + TTCP. Se implantó el cemento fraguado en un modelo animal de 
conejo y se estudió la liberación de gentamicina durante un período de dos meses. La 
concentración de gentamicina local y en los riñones fue alta pero no en otros tejidos 
indicando que el cemento es adecuado para el tratamiento de osteomielitis [170]. 
Hamanishi et al estudiaron la liberación in vitro de vancomicina de un cemento de HA 
compuesto por TTCP + DCPD. La concentración del antibiótico en el cemento fue 1% y 
5%, la liberación se mantuvo durante 2 y 9 semanas, respectivamente. La concentración 
liberada después de 3 semanas de la implantación en médula ósea es 20 veces superior a 
la concentración mínima inhibitoria para el Staphylococcus aureus [171]. 
 
Kamegai et al utilizaron un cemento de HA basado en TTCP + DCPD como portador 
para proteína morfogénica ósea (BMP). La implantación del cemento en músculo de 
ratón resultó en la formación de tejido óseo. Cuando el cemento con BMP se implantó 
en el sitio de una osteotomía de 5 mm de longitud realizada en fémur de ratón se 
produjo la total regeneración del defecto y la reabsorción del cemento al cabo de 6 
semanas [172]. 
 
Ohura et al  impregnaron cilindros (4 X 5 mm) de un cemento de brushita que tiene 
yeso con dos concentraciones de rhBMP-2 (1.26 y 6.28 µg) y los implantaron en 
defectos segméntales creados en fémur de rata. A las tres semanas, los defectos tratados 
con el cemento con la alta concentración de rhBMP-2 manifestaron evidencias 
radiográficas de unión en todos los defectos tratados y la resistencia a torsión del hueso 
consolidado fue igual a la alcanzada en 9 semanas en defectos control implantados sin 
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BMP. Mientras, el cemento impregnado con la dosis baja de rhBMP-2 resultó en la 
unión radiográfica en solo 40% de los defectos tratados [173].  
Bohner et al. estudiaron el efecto del sulfato de gentamicina en cemento de brushita 
constituido por β-TCP + MCPM. La adición de 3 a 16 % del antibiótico aumentó el 
tiempo de fraguado y la resistencia del cemento. El perfil de la liberación siguió el 
modelo de difusión (Mt/t½ = k) hasta una fracción liberada de 0,5. La presencia de 
hidroxipropilcelulosa y ácido poliacrílico disminuyeron ligeramente la fracción máxima 
liberada. La velocidad de la liberación disminuyó con el aumento de la concentración 
del antibiótico en el cemento, debido al efecto del ión sulfato en la  microestructura del 
cemento [174].  
 
La modificación de cemento de brushita con doxiciclina hiclato ha aumentado su tiempo 
de fraguado y sus propiedades mecánicas. Los experimentos de liberación han mostrado 
que 50% de la dosis inicial del antibiótico se ha liberado durante las primeras 5 h de 
incubación en tampón fosfato (pH = 7.4)  mientras que ca. el 75% de la dosis inicial fue 
liberado durante 4 días. Este comportamiento se debe al efecto combinado de una 
cinética de difusión y la interacción del antibiótico con los iones de calcio de brushita 
[175].  
Gbureck et al estudiaron la adsorción de vancomicina, ofloxacina y tetraciclina a la 
superficie de cementos de brushita y hidroxiapatita, y de monetita preparados con la 
técnica de impresión 3D. En tiempo de incubación corto (1 h), se ha demostrado que la 
cantidad del antibiótico adsorbida es linealmente proporcional a su concentración en el 
líquido de incubación. La adsorción del  antibiótico es mayor en el orden de HA > 
monetita > brushita. A una concentración fija del antibiótico, la cantidad adsorbida en 
relación con el tiempo de incubación sigue el modelo de Korsmeyer-Peppas [176].  
 
La vancomicina y la ofloxacina se liberan rápidamente de la superficie del fosfato 
cálcico en 1-2 días mientras que la liberación de la tetraciclina del cemento de brushita 
es más lenta ya que solo el 25-30% del antibiótico se liberó durante 24 h. El resto de la 
tetraciclina esta unido a la matriz del cemento de manera irreversible mediante el efecto 
quelante de la tetraciclina. La cinética de la liberación de los antibióticos es exponencial 
en función del tiempo y sigue el modelo de Weibull [176].  
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6.3 ESTRONCIO (Sr) 
Es un elemento altamente distribuido en la naturaleza, con una estructura química 
similar a la del calcio, lo que le otorga unas propiedades muy parecidas a este elemento. 
Una importante fuente de aporte es la alimentación. La distribución ósea del estroncio 
es proporcional a los niveles plasmáticos, la duración de la exposición y el sexo. El paso 
del estroncio al hueso está influido por el recambio óseo. Por tanto, el hueso cortical 
tiene menor contenido de estroncio que el trabecular. 
  
La osteoporosis es una enfermedad caracterizada por una insuficiencia de masa ósea y 
un deterioro estructural del tejido óseo que provoca un aumento de la susceptibilidad a 
las fracturas, por lo general de cadera, columna y muñeca [177]. Las fracturas de cadera 
se consideran la mayor carga, ya que casi siempre requieren hospitalización, son fatales 
en un 20% de casos, y provocan discapacidad permanente en casi la mitad de los 
pacientes.  
 
La pérdida ósea resultante en osteoporosis es principalmente consecuencia del 
envejecimiento normal, pero también puede ocurrir debido a un deterioro del desarrollo 
de la masa ósea máxima o a la pérdida excesiva en la adultez. A medida que las 
poblaciones envejezcan, aumentará el número de fracturas osteoporóticas en las 
personas de edad. Otros factores de riesgo, como la urbanización, y el consiguiente 
incremento de las superficies duras, también harán aumentar el número de fracturas. 
 
La osteoporosis es una enfermedad muy frecuente, pero su prevalencia real es difícil de 
establecer, ya que es una enfermedad asintomática hasta la aparición de complicaciones, 
lo que hace difícil la identificación de las personas que padecen la enfermedad. Según la 
Organización Mundial de la Salud (OMS), la prevalencia se estima en un 30% de las 
mujeres caucásicas y en un 8% de los varones caucásicos mayores de 50 años, y 
asciende hasta un 50% en mujeres de más de 70 años [178]. La osteoporosis es un 
problema de salud pública global que afecta actualmente a más de 200 millones de 
personas en el mundo. Cerca de 3,5 millones de personas la padecen en España, la 
mayor parte de las cuales son mujeres. Afecta a un 35% de mujeres españolas mayores 
de 50 años, porcentaje que se eleva a un 52% en las mayores de 70 años. Además, cada 
año se producen más de 100.000 fracturas osteoporóticas. La densidad ósea también 
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disminuye con la edad, de tal manera que la incidencia de fracturas aumenta 
exponencialmente y es un problema importante en la población geriátrica, siendo este 
un sector demográfico con clara tendencia ascendente en España. Constituye pues, la 
osteoporosis, un problema de salud pública de gran magnitud por su prevalencia, por la 
elevada morbi-mortalidad que conlleva y por el enorme consumo de recursos que 
ocasiona. 
 
Así, el tratamiento de facturas óseas provocadas por osteoporosis cuesta a los servicios 
sanitarios en Europa alrededor de €30 billones por año [179]. Un tercio de los pacientes 
con osteoporosis y fracturas en las vértebras sufre perdidas de altura, dolor crónico y 
dificultades en las actividades cotidianas de la vida [180]. Hay un gran interés en la 
incorporación del estroncio en los cementos óseos de fosfatos cálcicos debido a su 
eficacia en el tratamiento de osteoporosis [181-185]. Se ha observado in vitro que el 
estroncio produce un aumento de la formación ósea y una disminución de la resorción. 
El ranelato de estroncio se ha manifestado como un fármaco antiresortivo, con un 
probable componente osteoformador, que puede tener un papel importante en el futuro 
para la prevención y el tratamiento de la osteoporosis postmenopáusica. Esta eficacia 
del estroncio resulta de su capacidad de prevenir la perdida ósea. Se ha demostrado in 
vitro que los iones de estroncio Sr2+ inhiben la diferenciación [181] y la actividad de la 
resorción ósea de los osteoclastos [182]. Además, los iones de estroncio Sr2+ provocan 
el apoptosis de los osteoclastos [183] pero mejora la proliferación de las células pre-
osteoblastos y la síntesis del colágeno [184]. Así, los iones de estroncio inhiben la 
resorción ósea y mantienen la formación ósea. Además, se ha mostrado que los 
cementos iónicos que tienen estroncio son más osteoconductoras que los cementos 
iónicos que tienen zinc [185].  
La relación directa entre la osteoporosis y la pérdida ósea a nivel de los maxilares, ha 
suscitado frecuentes controversias, pero al igual que los efectos de la osteoporosis se 
observan típicamente en las vértebras y en los huesos largos, también podría producirse 
en otros huesos incluyendo los huesos maxilares [186]. Esta alteración en el 
metabolismo óseo podría modificar la capacidad de formación de hueso alrededor de los 
implantes y el éxito de las técnicas de regeneración ósea [187].  
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Se ha encontrado empíricamente que la sustitución iónica extensiva en un cristal ocurre 
cuando la valencia del ión reemplazante es dentro de una unidad de la valencia del ión 
reemplazado y cuando el radio de los dos iones es similar.  Los iones de calcio y 
estroncio cumplen estos dos requisitos y los dos iones pueden ocupar el mismo sitio en 
un cristal resultando en posibilidades de formar soluciones sólidas. Se ha estudiado la 
sustitución iónica del calcio por estroncio en fosfato cálcico amorfo, apatita, 
hidroxiapatita, fosfato octacálcico y brushita [188]. Debido a que todos los sitios del 
calcio en la red de brushita se pueden ocupar por estroncio, la sustitución iónica del 
calcio por estroncio en el cristal de brushita es la más eficiente [189]. La sustitución 
iónica del calcio por estroncio en el cristal de hidroxiapatita causa una expansión en la 
red del cristal [189 y 190], aumentando la disolución de los iones de calcio y fosfato. 
Eso provocó la re-precipitación de una capa más gruesa de apatita que sirve para unir el 
injerto con el hueso [191]. Leroux et al sintetizaron hidroxiapatita sustituida 
parcialmente por estroncio vía sistema de cemento iónico de fosfato cálcico [192]. Sin 
embargo, la presencia de una cantidad significativa de impurezas de nitrato impidió su 
aplicación clínica. Se ha desarrollad recientemente un cemento novedoso de 
hidroxiapatita sustituida parcialmente con estroncio libre de impurezas de nitrato en el 
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7.1 MATERIALES Y REACTIVOS 
Materiales comerciales 
 
Fosfato dicálcico dihidratado (DCPD), fosfato monocálcico (MCP), carbonato cálcico 
(CC), pirofosfato sódico, ácido glicólico, ácido hialurónico de un peso molecular de 
1640 KDa, y chondroitin 4 sulfato (C4S) se adquieron en Sigma-Aldrich con el mayor 
grado de pureza. Carbonato de estroncio (SrCO3), cloruro de estroncio, ácido tartárico L 
(+) y D (-), ácido cítrico, ácido fosforico, aerosil y hidróxido sódico son de Panreac y 
del mayor grado de pureza. 
 
Materiales sintetizados en el Laboratorio 
 
Fosfato tricálcico-beta (β-TCP) 
 





Se mezclan 34.42 g de DCPD y 10.01 g CC (en relación molar 2:1) en un mortero de 
cristal y se homogenizó con mano durante 15 minutos. Se calienta la mezcla en horno 
(Heraues) a 900 ºC durante 14 horas. La síntesis del β-TCP ocurre según la reacción:   
2CaHPO4 ·2H2O + CaCO3 → Ca3 (PO4 )2 + 5H2O + CO2                                                              (21). 
Procedimiento B 
Se mezclan DCPA y CC en una relación molar de 2:1 en isopropanol con agitación 
magnética durante 60 minutos. Se filtra la solución en vacío y se deja secar a 
temperatura ambiente en una campana de flujo durante 24 horas. Después, se sinteriza 
la mezcla en un horno (Veckstar) a 1400 ºC durante 12 horas y a 1000 ºC durante 6 h.  
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La reacción química a 1400 ºC resulta en la formación de α-TCP según la reacción 22. 
A una temperatura de 1000 ºC, el α-TCP se transforma a β-TCP (Reacción 23) la forma 
de fosfato tricálcico mas estable a temperaturas por debajo de 1125 ºC [194]. 
 CaCO3 + 2CaHPO4 → α-Ca3 (PO4 )2 + H2O + CO2                           (1400 ºC)                        (22). 
α-Ca3 (PO4 )2 → β-Ca3 (PO4 )2                                                                               (1000 ºC)                      (23). 
A continuación se molió la masa sólida en mortero de porcelana con mano, se pasaron 
los gránulos por un tamiz con tamaño de poro de 322 µm y se procesó el polvo en 
molino de bolas de oxido de zirconio a 200 rpm (revoluciones por minuto) durante 10 
minutos.  
β-TCP sustituido parcialmente por estroncio (Sr) 
Se ha empleado el procedimiento B en la síntesis de β-TCP sustituido parcialmente por 
estroncio (Sr-β-TCP).  Para ello, se sustituyó el CC por carbonato de estroncio a 
distintos porcentajes molares (Tabla I). 
Tabla I. Composición de las mezcla de fosfato cálcico para la preparación de β-TCP 











1 2 1.00 - Ca3(PO4)2 0 
2 2 0.80 0.20 Ca2.8Sr0.2(PO4)2 6.7 
3 2 0.60 0.40 Ca2.6Sr0.4(PO4)2 13.3 
4 2 0.40 0.60 Ca2.4Sr0.6(PO4)2 20.0 
5 2 0.20 0.80 Ca2.2Sr0.8(PO4)2 26.7 
6 2 - 1.00 Ca2Sr(PO4)2 33.3 
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Solución tampón de fosfato 
Se utilizó un tampón fosfato de pH 7.4 como medio incubador y para preparalo se 
disolvieron 2.76 g de NaH2PO4.H2O (Mw = 138 g/mol) en 100 ml de agua bidestilada 
(solución A) y 2.83 g de Na2HPO4 (Mw = 142 g/mol) en 100 ml de agua bidestilada 
(solución B). Se mezclaron 19 ml de solución A y 81 ml de solución B con agitación 
magnética para preparar 200 ml de tampón fosfato con pH 7.4. Se guardó el tampón a 
una temperatura de 4 ºC. 
Preparación de cemento cálcico 
Preparación de la fase sólida 
La fase sólida del cemento cálcico consta de un fosfato cálcico básico y/o fosfato 
cálcico ácido. El fosfato cálcico básico era el β-TCP o Sr-β-TCP y el fosfato cálcico 
ácido era monofosfato cálcico. Se mezclaron los dos componentes en una relación 
molar de 1.785 o 1.324 en mortero con mano o en molinillo. Se ha empleado el 
pirofosfato sódico como retardante de la reacción de fraguado.  
En unos experimentos se modificó la fase sólida añadiendo cloruro de estroncio (SrCl2) 
en concentraciones de 1%, 2%, 3%, 5%, 8% y 10% (peso/peso). La concentración del 
pirofosfato sódico (Na2H2P2O7) es de 0.54%, 1.08%, 2.16%, 3.24%, 4.32% y 5.4% 
(peso/peso). 
Preparación de la fase líquida 
Aparte del agua bidestilada y el ácido fosforico (2M), se han empleado las siguientes 
fases líquidas en la preparación del cemento:  
Soluciones de ácidos carboxilicos 
Se ha preparado soluciones acuosas de ácido cítrico (0.5M), ácido glicólico (1M), ácido 
tartárico (0.5 M). Se han seleccionado las concentraciones que han permitido obtener 
cementos con las mejores propiedades mecánicas [195 y 196]. La Tabla II muestra el 
pH de las soluciones acuosas medido con un pH-metro MP230 (Mettler-Toledo, 
Barcelona, España).  
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Tabla II. Molaridad y pH de los ácidos empleados en la fase líquida del cemento. 
Ácido pH Número de grupos 
carboxilicos 
2M ácido fosforico 0.64 ± 0.01 0 
0.5M ácido cítrico 1.74 ± 0.01 3 
0.5M ácido tartárico 1.76 ± 0.01 2 
1M ácido glicólico 1.84 ± 0.01 1 
 
Ácidos carboxilicos y gel de sílice  
Se preparó el gel de sílice fundiendo 6 g de aerosil en solución de hidróxido sódico 4M 
a 200 ºC obteniendo una solución transparente de silicato. Se enrasa la solución de 
silicato con agua bidestilada hasta 100 ml. Se obtiene una solución de 60 g (SiO2) por 
litro con un pH entre 11-12. La gelificación de la solución de silicato se indujo por la 
adición de ácido cítrico (sólido), ácido tartárico (sólido) y ácido glicólico (líquido).  La 
Tabla III presenta el pH de los geles de sílice preparados.  
Disoluciones de C4S y ácido hialurónico 
Se ha modificado la solución acuosa de 0.5M ácido cítrico con ácido hialurónico de 
peso molecular (Mw) de 1640 KDa y chondroitin 4 sulfato (C4S) en una concentración 
de 0.005 g/ml. La viscosidad de las soluciones fue medida con un viscosímetro tipo 
Couette a 25 ºC. Se hicieron medidas a distintas velocidades de cizalla y a continuación 
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Tabla III. Composición y pH de los geles de sílice. 
Gel de silice pH 
0.5M ácido cítrico en 16.8 g/l 
(SiO2)  
4.39 ± 0.02 
0.5M ácido tartárico in 16.8 g/l 
(SiO2) 
4.52 ± 0.02 
0.5M ácido glicólico en 16.8 g/l 
(SiO2) 
4.71 ± 0.02 
 
Síntesis de cemento de fosfato cálcico 
Se pesó 1 g de la fase sólida y se mezcló con la fase líquida en una relación polvo 
líquida (P/L) de 2.5, 3, 4 o 5 en una placa de vidrio durante 30 s. Se fabricaron las 
muestras del COFC rellenando la pasta del cemento en moldes de silicona. Se fraguó el 
cemento durante 30 minutos en baño de agua a 37 ºC. El proceso de fraguado del 
cemento ocurre según las reacciones: 
Ca3(PO4)2 + Ca(H2PO4)2 + 8H2O → 4CaHPO4.2H2O                                                 (24). 












Cabe mencionar que la síntesis y caracterización de los materiales preparados en esta 
tesis se llevaron acabo en el Departamento de Química-Física II de la Facultad de 
Farmacia de la Universidad Complutense de Madrid. Los ensayos in vivo se realizaron 
en el Departamento de Estomatología III de la Facultad de Odontología de la 
Universidad Complutense de Madrid. Los trabajos relacionados con el uso de β-TCP 
sustituido por estroncio fueron realizados en “Department for Functional Materials in 
Medicine and Dentistry, School of Dentistry, University of Würzburg, Würzburg, 
Germany”. 
Determinación de tiempo de fraguado final (FST) 
El tiempo de fraguado final de la pasta del cemento se determinó utilizando la aguja de 
Vicat (ProETI) y la aguja de Gillmore. Se realizó la prueba de la aguja Vicat de acuerdo 
con el estándar internacional ISO1566 para los cementos dentales de fosfato de zinc. Se 
realizó la prueba cada 30 segundos. Se rellenaron cilindros de polietileno con la pasta 
del cemento y se consideró el cemento fraguado cuando la aguja de Vicat con punta de 
diámetro de 1mm y cargada con peso de 400 g había sido incapaz de dejar indentación 
circular y visible en la superficie del cemento [197].  Se realizó la prueba a temperatura 
y humedad relativa ambientes (20-23 ºC y 50-60%).  
Se realizó la prueba de la aguja de Gillmore de acuerdo con el estándar ASTM [198]. Se 
enrasó un portamuestra metálico con la pasta del cemento y a continuación se colocó en 
una cámara húmeda. Se realizó la prueba cada 30 segundos y se consideró el cemento 
como fraguado cuando la aguja de Gillmore con punta de diámetro de 2.117mm y 
cargada con peso de 13.98 g había sido incapaz de dejar indentación circular y visible 
en la superficie del cemento. Esta prueba se realizó en condiciones de temperatura y 
humedad relativa de 20-23 ºC y 50-60%, y  37 ºC y humedad relativa > 90%. 
Fuerza de tensión diametral 
Se prepararon las muestras rellenando moldes de silicona con un diámetro de 8 mm y 4 
mm de espesor. Se fraguaron las muestras en un baño de agua a 37 ºC y humedad 
relativa > 90%. Se utilizaron por lo menos 5 muestras cilíndricas de cemento cálcico. Se 
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sumergieron las muestras en viales de cristal con 10 mm de agua bidestilada durante 24 
h (horas). Después, se procedió a medir la fuerza necesaria para romper el cilindro del 
cemento cálcico utilizando un durómetro (Pharmatest) a una velocidad de aplicación de 
carga 1mm/min.  Se calculó la fuerza de tensión diametral (DTS) utilizando la formula: 
DTS = 2 * F/(π*D*E)                                                                                                (26). 
dónde DTS (MPa), F: la fuerza en Newton, D: el diámetro de la muestra en mm, E: 
espesor de la muestra en mm.  
Se calculó la media ± SD (desviación estándar) para los valores de DTS obtenidos para 
cada formulación de cemento (Origin 7.1). 
Fuerza de compresión 
Se prepararon las muestras rellenando moldes de silicona con una longitud de 12 mm y 
6 mm de espesor. Se fraguaron las muestras en un baño de agua a 37 ºC y humedad 
relativa > 90%. Se utilizaron 12 muestras de cemento cálcico. Se sumergieron las 
muestras en viales de cristal con 10 mm de agua bidestilada durante 24 h. Después, se 
procedió a medir la fuerza de compresión (CS) necesaria para romper los 
paralelepípedos del cemento cálcico utilizando el aparato de ensayo mecánico estático 
Zwick 1440 (Zwick, Ulm, Alemania) con una unidad de carga de 5 KN. Se calculó la 
media ± SD (desviación estándar) para los valores de CS obtenidos para cada 
formulación de cemento (Origin 7.1). 
Determinación de la porosidad 
Se han utilizado mínimamente 3 muestras paralelepipédicas. Después de fraguar las 
muestras en baño de agua a 37 ºC y humedad relativa > 90%, se secaron las muestras a 
50 ºC durante 24 h. A continuación, se midieron la longitud, el espesor y la altura de 
cada muestra utilizando un micrómetro. La medida de cada dimensión es la media de 
tres medidas realizadas en distintos puntos de la muestra. Después de determinar el peso 
seco de cada muestra, se calculó la densidad aparente utilizando la formula: 
Dap = M/V                                                                                                                     (27). 
dónde, Dap: la densidad aparente (g/mm3), M: la masa en g y V: el volumen en mm3 
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Se determinó la densidad real (Dr) del cemento cálcico utilizando el picnómetro de helio 
(Accupyc 1330, Micromeritics, Bedfordshire, Reino Unido). El helio es un gas cuya 
molécula penetra la gran mayoría de los poros del cemento cálcico. Por ello, este gas 
permite determinar de forma precisa la densidad real del cemento excluyendo la 
porosidad [199]. El picnómetro tiene una cámara con gas de helio a una presión inicial 
determinada. Esta presión inicial se desminuye cuando se conecta  esta cámara con la 
cámara  (de volumen conocido) que tiene la muestra. Así, el volumen de la muestra se 
obtuvo de la diferencia entre la presión inicial y final del helio. Este proceso se repitió 
10 veces. A partir de estas medidas, el picnómetro calculó la densidad real del cemento 
de los datos de la masa inicial previamente introducidos.  
Se calculó la porosidad relativa (P) del cemento utilizando la ecuación: 
P % = 100 * (1 – (Dap/Dr)                                                                                             (28). 
Se utilizó la porosimetría de mercurio para el análisis de poros. La técnica determina el 
volumen de mercurio forzado a entrar en los poros como una función de la presión, la 
cual está relacionada con el tamaño de poro. Se aplica presión al mercurio de forma 
progresiva, produciéndose una intrusión gradual del mercurio en el medio poroso 
evacuado, seguida por la extrusión (es decir la expulsión del mercurio desde la 
estructura porosa) a medida que la presión va disminuyendo. A baja presión el mercurio 
solo está forzado a penetrar en canales porosos de gran diámetro de la muestra. Por 
tanto, el cambio de volumen de mercurio es pequeño. Cuando se aumenta la presión, el 
mercurio penetra en los poros más pequeños y se produce una gran reducción del 
volumen de mercurio.  
Estudio de la cohesión del cemento cálcico 
Se han propuesto distintos métodos para estudiar la cohesión de la pasta del cemento. 
Andrianjatovo y Lemaitre inyectaron la pasta del cemento en solución Ringer, 
observaron su estabilidad visualmente y midieron la concentración de los iones de Ca2+ 
liberados del cemento en función del tiempo [200]. Cherng et al estudio la resistencia 
del COFC a ser quitado por la mano [104]. Fernández et al propusieron tres métodos: 
La inspección visual, medir el tamaño geométrico del cemento y el uso de la aguja de 
Gillmore. Los autores concluyeron que el segundo método no era válido [101]. 
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Khairoun  et al utilizó la inspección visual para observar la superficie del cemento 
después de sumergirlo en solución Ringer. El tiempo de cohesión fue definido como el 
mínimo tiempo necesario para obtener una pasta de cemento estable en una solución 
[201]. Ishikawa propuso un método cuantitativo dependiendo del peso de fracción de 
cemento que resistió el envejecimiento en agua destilada durante 24 h [202]. Bohner et 
al han descrito un método cuantitativo y continuo en el tiempo para estudiar la cohesión. 
El método se basa en medir el cambio en el peso de la pasta del cemento causado por la 
sedimentación de partículas pequeñas. [102]     
Para realizar este estudio se utilizaron cilindros de polietileno (10 mm X 5 mm) abiertos 
en solo una cara. Se pesaron los cilindros y las membranas de filtro Millipore y a 
continuación se enrasaron los cilindros con la pasta del cemento. Se han utilizado tres 
muestras para realizar este estudio. Al transcurrir un tiempo definido, se sumergieron 
los cilindros en viales de vidrio con 5 ml de agua bidestilada y se guardaron en baño de 
agua con agitación (78 rpm) a 37 ºC durante 24 h. La cohesión de los cementos  se ha 
evaluado en tres intervalos de tiempo medidos desde el comienzo de la mezcla: 1 y 2 
minutos, 50% de FST y FST. A continuación, se sacaron las muestras de los viales y se 
filtró en vacío el medio incubador utilizando membranas Millipore (Millipore Ibérica 
S.A, Madrid, España) con un diámetro de poro de 0.10 µm. Se secaron los cilindros y 
las membranas a 50 y 30 ºC, respectivamente, durante 24 h. Después de pesar los 
cilindros y las membranas, se calculó la pérdida de peso sólido del cemento utilizando 
la siguiente formula: 
Pw 
 La perdida del peso sólido (%) =      
Pw+ Cw 
X 100                     (29). 
dónde Pw: el peso del cemento definido como la diferencia entre el peso del cilindro 
rellenado y el peso del cilindro vacío, Cw: el peso del precipitado definido como la 
diferencia entre el peso seco de la membrana y el peso de la membrana antes de 
utilizarla.  
Envejecimiento del cemento cálcico 
Se han utilizado tres muestras cilíndricas del cemento (10 mm X 5 mm) para estudiar la 
transformación de fase en el COFC. Por ello, se envejecieron los cilindros del cemento 
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en 5 ml del medio incubador en baño de agua con agitación (78 rpm) a 37 ºC. Los 
medios incubadores utilizados fueron agua bidestilada y tampón fosfato de pH 7.4. Se 
ha realizado el envejecimiento del cemento en dos modos. Un modo de envejecimiento 
estático dónde no se renovó el medio incubador durante el tiempo de observación. 




Determinación del pH de la pasta del cemento 
Para medir el pH de la pasta del cemento se utilizó el electrodo de pH InlabSolid® 
(Mettler-Toledo, Barcelona, España) conectado a pH-metro MP230 (Mettler-Toledo, 
Barcelona, España). Se calibró el electrodo de pH utilizando tampones de pH 4, 7 y 14. 
Se pesó 1 g de la fase sólida del cemento en placa de vidrio y se mezcló durante 30 
segundos con la fase líquida en una relación P/L de 2.5 y 3. A continuación se colocó el 
electrodo de pH en la pasta del cemento. Se realizaron las medidas de pH en modo 
continuó del pH-metro. Se registró la medida de pH cada 30 segundos durante 6 h.   
Determinación de la temperatura de la pasta del cemento 
Se midió la temperatura de la pasta del cemento utilizando un termopar. Para ello, se 
pesaron 3 g del polvo de cemento en un vial de 10 mm y se mezclaron con 1 ml de agua 
bidestilada durante 30 s. Se colocó la sonda del termopar en el centro de la pasta del 
cemento y se registró la temperatura cada 30 segundos durante 60 minutos a 37 ºC. Se 
aisló el sistema en una cámara de poliéster   
Difracción de rayos X 
Se utilizó la técnica de difracción de rayos X para identificar estructuras cristalinas. Este 
método se basa en el modelo de Bragg que describe la estructura cristalina como un 
conjunto de planos que reflejan los rayos X. La longitud de onda de los rayos X es del 
mismo orden de magnitud que la distancia entre planos en el cristal y, así, produce un 
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patrón único por las interferencias de los rayos reflejados por los distintos planos 
separados por una distancia d que viene dada por la expresión: 
    
2d sin θ = nλ                                                                                                                  (30). 
 
dónde d: la distancia entre planos del cristal, θ: el ángulo de la radiación incidente, n: el 
orden de la reflexión y λ: la longitud de onda de los rayos X.  
 
Se han utilizado dos técnicas de difracción de rayos X. La difracción de polvo que nos 
permite identificar las fases cristalinas presentes en una muestra (en forma de polvo) en 
forma cualitativa y estudiar orientaciones preferenciales.  
 La otra técnica es la difracción por incidencia rasante (DIR) o de ángulo rasante. Las 
medidas se realizan con ángulos de incidencia muy pequeños para maximizar la señal 
de las capas finas. Esto permite la determinación de perfiles de profundidad de las 
composiciones de fases de las muestras en capas, con lo que puede lograrse la 
determinación de perfiles de profundidad en función de la composición. Así, la técnica 
es muy adecuada para estudiar capas finas y recubrimientos. 
 
Para la identificación de fase de los materiales sólidos de partida y el COFC se han 
empleados dos difractómetros: 
• Philips X'pert 
• D 5005 (Siemens, Karlsruhe, Alemania) 
 
Ambos difractómetros están operados a 40 kV y 40 mA. La radiación empleada fue 
CuKα. Los diagramas de difracción de rayos X fueron registrados en intervalo 2θ = 10-
80º con tamaño de paso = 0.03º y la velocidad de barrido angular para 3 s/paso. Los 
diagramas fueron también registrados en las condiciones de un intervalo de 2θ = 20-40º, 
un paso de 0.02º y velocidad de barrido angular de 1 s/paso. Se emplearon los siguientes 
modelos estructurales del Internacional Centre for Structural Data (ICSD): DCPD 
(ICSD 016132) [203], β-TCP (ICSD 06191) [204] y DCPA (ICSD 38128) [205].  Se 
realizó la cuantificación de las distintas fases mediante el análisis de refinamiento de 
Rietveld.  
 
Espectroscopia de Infrarrojos 




La espectroscopia de infrarrojos sirve para estudiar las vibraciones de los átomos de una 
molécula. Al irradiar la molécula con infrarrojos, la molécula absorbe una parte de la 
radiación en unas longitudes de onda específicas lo que provoca vibraciones de 
excitación en la molécula. Distintas moléculas absorben distintas longitudes de onda de 
la radiación, lo que se expresa en un espectro de absorción muy característico para una 
molécula específica.    
 
Se pulverizaron las muestras en mortero de ágata con mano y se mezclaron con bromuro 
potásico (KBr) en relación de 250 mg (bromuro potásico): 5 mg (muestra). Se 
prepararon los discos traslucidos utilizando una presión hidráulica y un troquel 
cilíndrico de 13 mm de diámetro. La transformada de Fourier de los espectros 
infrarrojos se registró en transmisión en el rango 4000-400 cm-1 con una resolución 
espectral de 4 cm-1 utilizando Perkin-Elmer 1720. Se utilizó como fondo la señal de un 
disco traslucido de KBr.     
 
 
Microscopia electrónica de barrido 
 
El microscopio electrónico de barrido (SEM) es un instrumento que permite la 
observación y caracterización superficial de materiales inorgánicos y orgánicos con alta 
resolución (~100 Å). Básicamente, en el SEM un haz de electrones incida (electrones 
primarios) sobre la superficie de una muestra, produciéndose la emisión de electrones 
secundarios por la dispersión inelástica entre el haz de electrones incidentes y los 
electrones de los átomos de la superficie de la muestra. Estas emisiones serán captadas 
por detectores sensibles a los electrones y conviertas en una imagen. Un mapeo (barrido) 
de la superficie de la muestra es posible moviendo el haz de electrones primarios sobre 
la superficie.  
 
Las imagines de SEM se realizaron sobre las muestras rotas que fueron utilizadas para 
estudiar las propiedades mecánicas. Después de secar las muestras a 50 ºC durante 24 h, 
se montaron en porta muestras de cobre utilizando una cinta de grafito. Se recubrieron  
las muestras con oro mediante deposición de vapor. Se registraron imágenes de la 
superficie de ruptura utilizando SEM (JSM6400). 




Cemento como soporte para cultivos celulares 
 
Se prepararon las muestras de cementos en las que se cultivó  la línea celular humana 
hFOB1.19 según el protocolo siguiente: Se lavaron las muestras 2 veces con tampón 
fosfato (PBS) y se fijaron utilizando glutaraldehido 2% durante 30 minutos. A 
continuación se secaron en una serie de concentraciones de acetona de 15, 30, 50, 70, 90 
y 100% a 4 ºC con 10-15 minutos por cada paso. Se incubaron las muestras en 100% 
acetona. Se secaron en punto crítico y se fijaron en porta muestras de cobre mediante un 
adhesivo de carbono. Finalmente, se cubrieron las muestras con oro en vacío y se 
estudiaron en SEM. 
 
Determinación del tamaño de partículas 
 
Las medidas de tamaño de partículas se realizaron en analizador de tamaño de partícula 
por dispersión de luz láser, Malvern Mastersizer X (Malvern instruments Ltd, 
Worcestershire, Reino Unido). La técnica opera bajo la predicción del comportamiento 
de las partículas sobre la dispersión de luz. Las partículas dispersan luz en todas las 
direcciones con un patrón de intensidad que es dependiente de su tamaño. La luz 
dispersada tendrá diferentes intensidades según el ángulo de observación. De una forma 
simple, diremos que, las partículas pequeñas dispersan luz a grandes ángulos, mientras 
que las partículas grandes dispersan luz a pequeños ángulos. Si un conjunto o grupo de 
partículas suspendidas en aire o en cualquier otro medio transparente, como el agua o un 
solvente, es travesado por un haz de láser, cada partícula dispersará luz frontalmente a 
un ángulo inversamente proporcional a su tamaño. El principio básico considerado en 
los analizadores de tamaño de partículas por difracción láser es que, con ciertos límites, 
el patrón de dispersión creado por este conjunto de partículas es idéntico a la suma de 
los patrones de dispersión individuales de todas las partículas presentes. Así, con el 
conocimiento de la disposición geométrica de los detectores de un instrumento y de la 
fuente de luz, junto con los datos que representan las intensidades relativas de la luz 
dispersada recibida sobre cada elemento detector del conjunto de todos los detectores, 
es posible calcular la distribución de tamaño de partículas. Esta simple interdependencia 
de la intensidad de la dispersión, de la distribución angular de la luz dispersada y del 
tamaño de la partícula, alcanza su límite cuando el diámetro de las partículas está 
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próximo a la longitud de onda de la fuente de luz usada. En éste punto, los efectos 
adicionales de interferencia producidos no pueden ser ignorados y se aplican una serie 
de aproximaciones.  
 
Las medidas se realizaron con onda de haz láser fija a 690 nm y se utilizaron las lentes 
de 45 mm, 100 mm y 300 mm necesarias para medir partículas de diámetro entre 0.1-
300 µm.  La preparación de muestras se realizó dispersandolas en isopropanol anhidro 
en un baño de ultrasónico durante 3 minutos. El tamaño medio de la muestra es una 
media de 5 medidas.  
 
 
Determinación de potencial Z 
 
Se usa el modelo de la doble capa para visualizar la atmósfera iónica en la proximidad 
de un coloide cargado y para explicar como actúan las fuerzas eléctricas de repulsión. 
La atracción de un coloide con carga negativa  hace que algunos iones positivos (contra-
iones) formen una capa rígida alrededor del coloide. Esta capa de contra-iones se llama 
la capa de Stern. Otros iones atraídos por el coloide negativo serán ahora rechazados 
tanto por la capa Stern como por otros iones positivos que intenten acercarse al coloide. 
Este equilibrio dinámico resulta en la formación de la capa difusa de contra-iones. La 
concentración de los contra-iones disminuye gradualmente al alejarse del coloide hasta 
que se logren su equilibrio en el seno de la disolución. Mientras, la concentración de los 
co-iones aumenta gradualmente al alejarse del coloide hasta que se logren su equilibrio 
en el seno de la disolución. Los contra-iones en la capa Stern y la capa difusa es lo que 
llamamos la doble capa. 
El coloide negativo y su atmósfera cargada positivamente producen un potencial 
eléctrico relativo a la solución. Este tiene un valor máximo en la superficie y disminuye 
gradualmente con la distancia, aproximándose a cero fuera de la capa difusa. Un punto 
de particular interés es el potencial dónde se unen la capa difusa y la de Stern. Este 
potencial es conocido como el potencial zeta, el cual es importante porque puede ser 
medido de una manera muy simple, mientras que la carga de la superficie y su potencial 
no pueden medirse. El potencial zeta puede ser una manera efectiva de controlar el 
comportamiento del coloide puesto que indica cambios en el potencial de la superficie y 
en las fuerzas de repulsión entre los coloides. 




La determinación de potencial Z de las partículas se realizó en el equipo Malvern 
Mastersizer X (Malvern instruments Ltd, Worcestershire, Reino Unido). Se dispersó la 
muestra en agua utilizando un baño ultrasónico durante 3 minutos. El potencial Z de la 
muestra se obtuvo como una media de 5 medidas. 
 
Calorimetría diferencial de barrido (DSC) 
 
La calorimetría diferencial de barrido (DSC) es una técnica que perimite determinar 
cambios de fase utilizando dos termopares conectados a un voltímetro. Un de los 
termopares está en contacto con la muestra a estudiar, y el otro está en contacto con un 
material inerte como la alúmina. Al incrementar la temperatura, habrá cambios en el 
voltaje debido a las diferencias entre el comportamiento de la alúmina y de la muestra 
en estudio. De esta forma se obtienen curvas de (voltaje/masa de la muestra), en función 
de la temperatura, que indican los cambios de fase del material analizado. 
 
Se realizaron las medidas utilizando DSC820 (Mettler-Toledo, Barcelona, España) 
equipado con un refrigerador (Intracooler, Mettler-Toledo, Barcelona, España). Se 
pulverizó la muestra de cemento fraguado en mortero de ágata con mano. Se pesaron 5 
mg de la muestra en crisoles de Pt-Ir para su análisis. Se realizó el análisis térmico en un 
rango de 50-500 ºC con una velocidad de calentamiento de 10 ºC/min.  
 
Espectroscopia de masas con fuente de plasma acoplado por inducción  
 
La ionización mediante plasma de acoplamiento inductivo se utiliza normalmente para 
el análisis elemental de metales en soluciones acuosas. Este plasma se consigue 
sometiendo un flujo de un gas, generalmente argón, a la acción de un campo magnético 
oscilante, el cual es inducido por una corriente de alta frecuencia. Al entrar en contacto 
con el plasma las moléculas de la muestra se excitan o se ionizan formándose los iones 
que saldrán de la fuente ICP y se dirigirán al analizador de masas por el efecto del 
gradiente de vacío. Esta técnica permite trabajar con límites de detección muy bajos, del 
orden de ppt (parte por trillón), y también ofrece excelentes resultados cuantitativos.  
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La técnica se utilizó para medir las concentraciones de los iones de Sr2+ y Ca2+, 
utilizando un ICP-MS (ICP-MS, Varian, Darmstadt, Alemania), en función de 
soluciones de estándar de  50 y 100 ppb (parte por billón) (Sr2+), y 5000 y 10000 ppb 
(Ca2+) (Merck, Darmstadt, Alemania). 
 
Radiopacidad de COFC 
Se utilizó una pieza de aluminio con unas escalas  con un paso de 0.5 mm. Se 
prepararon cilindros de COFC rellenado la pasta del cemento en moldes de silicona de 8 
mm en diámetro y 4 mm en espesor. Se realizó una radiografía colocando las muestras 
en línea, paralelamente a la pieza de aluminio.  
Prueba de biocompatibilidad 
Se cultivaron las células de la línea celular humana hFOB1.19 en el medio de cultivo 
DMEM/NUT MIX F-12 (HAM, Invitrogen Life Technologies) suplementado con 10% 
suero fetal bovino, 1% penicilina y 1% estreptomicina (Invitrogen Life Technologies) 
en una incubadora a 5% CO2 y 37 ºC.  
Se prepararon cilindros de COFC (0.8 mm de diámetro y 3 mm de espesor) utilizando 
β-TCP, 13.3%-Sr-β-TCP y 33.3%-Sr-β-TCP en moldes de silicona. Se lavaron los 
cilindros de COFC en agua destilada. Este proceso se repitió hasta conseguir un pH 
estable del agua después de lavar las muestras. Se secaron las muestras a temperatura 
ambiente. Se realizó la esterilización de las muestras en 70% etanol durante 60 minutos. 
Se colocaron las muestras por triplicado en placa de 24 pocillos (Nunc, Wiesbaden, 
Alemania). A continuación, se sembraron las células con una densidad inicial de 50 000 
células por pozo. La poliesterina sirvió como control positivo. 
La proliferación y la viabilidad celular se evaluaron después de 3, 5, 7 y 10 días de 
cultivo. Se midió la proliferación celular vía recuento celular electrónico utilizando el 
analizador celular CASY 1 TTC (Schärfe System, Reutlingen, Alemania). Para ello, se 
lavaron las células dos veces en PBS y se despegaron de la superficie de la muestra 
mediante la incubación con 1 ml de acutasa (PAA, Cölbe, Alemania) a 37 ºC durante 7 
minutos. La reacción enzimática se neutralizó añadiendo igual cantidad de DMEM. 
Después de mezclar bien la suspensión celular, se diluyó (1:100) en 10 ml Isoton III 
(Beckmann Coulter, Krefeld) y se recontaron las células. El número de las células fue 
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determinado automáticamente con Casy-state software (Schärfe System, Reutlingen, 
Alemania). La viabilidad celular fue evaluada utilizando el reactivo de proliferación 
celular WST 1 (Roche Diagnostics, Mannheim, Alemania). Se incubaron las células con 
el reactivo WST en relación 1: 100 durante 30 minutos en la incubadora a 37 ºC. A 
continuación se midió la adsorción del sobrenadante utilizando el lector de placas 
Tescan spectra fluor plus (Tecan, Crailsheim, Alemania). Los experimentos se 
realizaron por triplicado y los resultados fueron representados (media ± SD). Se realizó 
el análisis estadístico utilizando el análisis de variancia de dos factores (origin 7.1). A 
posteriori, se realizaron las pruebas de comparación múltiple utilizando la prueba de 
Tukey (P < 0.05). 
 
Ensayos  in vivo 
 
Implantación de COFC 
 
Antes de comenzar el estudio animal in vivo el protocolo fue aprobado por el Comité 
Ético para experimentación animal de la Universidad Complutense de Madrid (UCM). 
Los experimentos se realizaron de acuerdo a la normativa europea de 24 de Noviembre 
de 1986 (86/609/EEC) y se tomaron las medidas adecuadas para minimizar el dolor y 
malestar de los animales. 
Se ensayaron los cementos in vivo en forma granulada. Para preparar el granulado del 
COFC: se pesaron 5 g de la fase sólida del cemento y se mezcló con la fase líquida en 
placa de vidrio durante 30 segundos. Después de fraguarse en baño de agua a 37 ºC y 
humedad relativa > 90% durante 30 minutos, se molió el cemento en mortero de vidrio 
con mano para obtener gránulos que se separaron con tamices que tenían un diámetro de 
poro entre 0.2-2mm. Para los ensayos in vivo se utilizaron los gránulos de diámetro de 
0.2-0.8mm. La preparación de las muestras se ha realizado en condiciones asépticas. Se 
esterilizaron las muestras en 70% etanol durante 60 minutos. A continuación se secaron 
las muestras debajo de una campana de flujo a temperatura ambiente.  
Para evaluar el efecto in vivo de la incorporación del C4S en cemento de brushita 
fraguado con ácido glicólico, se realizaron pruebas en un grupo de 7 conejos New 
Zealand con más de 6 meses de edad sanas y con peso entre 3.9 y 4.4 kg. La 
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investigación fue realizada en un modelo de cámara de titanio (10 mm de diámetro) en 
calota de conejo. De este  modo se valora la capacidad regenerativa de un biomaterial al 
excluir la capacidad autoregenerativa del organismo. En este estudio se evaluó la 
capacidad regenerativa que tenían los cementos  en una fase intermedia de maduración 
ósea (8 semanas).  
Los animales fueron acomodados en el animalario oficial para ensayos animales de la 
UCM a 22-24 ºC, con una humedad relativa de 55-70 %, ciclos de luz de 12 horas y 
renovación del aire  15 veces por hora. Los animales fueron alimentados con una dieta 
Panlab SL de mantenimiento y agua  ad libitum. 
 
Los conejos fueron anestesiados con una dosis de 0,75 mg/kg de ketamine (Imalgene 
1000) y 0,25 mg/kg de xilacine (Rompun) y  se colocaron en posición de decúbito 
supino, con la cabeza afeitada. La superficie cutánea fue desinfectada con una solución 
de povidona yodada previo a la operación quirúrgica. A continuación se realizó una 
incisión de aproximadamente 6 cm de largo sobre la línea media para exponer la 
superficie ósea de la calota. La piel fue elevada con un par de pinzas para hacer una 
incisión en el periostio similar a la de la piel. Se separó el periostio  de la superficie ósea 
con un periostótomo (Figura 1).  
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Figura 1. Superficie ósea de calota de conejo expuesta para colcar los cilindros de 
titanio. 
 
En el modelo de la cámara de titanio, se preparó mediante una trefina de 10 mm de 
diámetro (Figura 2) un surco circunferencial en ambos huesos parietales para estabilizar 
los cilindros de titanio, uno a cada lado de la sutura media sagital (Figura 3). Tras 
realizar el surco, se efectúa decorticación con fresa redonda para eliminar la capa más 
superficial de la cortical y favorecer la regeneración (Figura 4). Se rellenó la cámara 
derecha con gránulos de cemento de brushita fraguado con 1M ácido glicólico y la 
cámara izquirda con gránulos de cemento de brushita fraguado con 1M ácido glicólico 
modificado con 2% C4S.  
El periostio y los tejidos subcutáneos fueron suturados de manera rutinaria con hilos de 
sutura reabsorbibles  (dexon®3/0)  mediante puntos sueltos (Figura 5), mientras que la 
piel fue suturada con hilo de seda  (3/0) (Apositos Sanitarios Aragoneses) (Figura 6).  
 
 
Figura 2. Trefina de 10 mm de diámetro para crear surco circunferencial en el hueso 
parietal. 
 








Figura 4. Colcación de los cilindros de titanio después de decorticar la capa más 
superficial del hueso parietal. 
 




Figura 5. Suturar el periostio y los tejidos subcutáneos con hilos de sutura reabsorbibles 
mediante puntos sueltos. 
 
 
Figura 6. Suturar la piel con hilo de seda (3/0). 
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Como profilaxis post operatoria para infecciones e inflamaciones, se administró a los 
conejos en el agua de beber Terramicina® durante 7 días. Los animales fueron 
sacrificados después de 8 semanas de la intervención con una sobredosis de 
pentobarbital sodio IV (Dolethal; Vetoquinol). Tras el sacrificio se empleó una fresa 
quirúrgica adaptada a una pieza de mano eléctrica lenta para extraer los bloques de 
hueso que contenían los defectos de las calotas de los animales. Las muestras se fijaron 




Para el estudio histológico, las muestras de hueso fueron deshidratadas en series 
ascendentes de alcohol (50-100 %) y  embebidas en 2-hidroxi-etil-metacrilato según el 
método de Donath y Breuner [206]. Para ello, se utilizó un monómero de metacrilato 
que se ha sustituido gradualmente por un polímero de metacrilato que permite su 
endurecimiento por fotopolimerazación con luz ultravioleta, durante dos horas con luz 
blanca y seis con luz azul. Con los bloques así obtenidos, se efectuarán distintos cortes 
de 50-80 micras para su estudio con microscopia óptica. Tras el corte se procede a la 
tinción histológica con Azul de Tolouidina (AT) para realizar el estudio histológico que 
permita evaluar las diferencias de calidad entre el grupo experimental y el control.  
 
Para los análisis histomorfométricos se capturaron las micrografías ópticas de las 
secciones de las biopsias con una cámara digital JVC TK C1380 (JVC Victo Co., Tokyo, 
Japón) para luego ser analizadas con el software histomorfométrico IAS 2000 (Delta 
Sistemi, Roma, Italia). Se realizaron las siguientes mediciones para cada defecto: 
volumen total de la muestra, volumen de hueso neoformado y volumen de injerto 
remanente. Estos datos permitieron calcular los siguientes parámetros; la media del 
volumen de hueso neoformado en los defectos (BV), la media del volumen de injerto 
remanente (RG) y la media del volumen de tejidos mineralizados aumentados (AMV). 
 
 
Área de hueso neoformado Porcentaje de hueso neoformado 
(BV)   
= Área inicial del defecto X 100 (31). 
Porcentaje de injerto remanente (RG) = Área de injerto remanente X 100 (32). 
  Área inicial del defecto  
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 Análisis estadístico 
 
Para el análisis histomorfométrico se utilizó el programa informático Statgraphics 5.0 y 
el tratamiento estadístico de los resultados se realizaron con el test de Wilcoxon. La 
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Los ácidos carboxilicos se han utilizado como retardantes de la reacción de fraguado del 
cemento de brushita ya que esta reacción es muy rápida. En este trabajo, investigamos el 
efecto de unos ácidos carboxilicos (cítrico, glicólico y tartárico) en las propiedades 
químico-físicas del cemento de brushita y en su cohesión. El ácido hialurónico y el 
chondroitin 4 sulfato (C4S) se han utilizado para mejorar la inyectabilidad de un 
cemento de brushita (chronOsTM Inject, Synthes-Norian) y un cemento de apatita 
(Biopex®, Mitsubishi materials), respectivamente. Por esta razón, hemos estudiado 
también como influye la incorporación de estos dos polisacáridos en la fase líquida del 
























Tiempo de fraguado final de los cementos de brushita 
Se han realizado medidas del tiempo de fraguado final de los cementos a temperatura 
ambiente (20-23 ºC) y humedad relativa entre 55-60%. Los resultados se encuentran en 
la figura 1. El cemento de brushita preparado con ácido fosforico fraguó en 1.5 minutos 
mientras que el uso de los ácidos carboxílicos aumentó el tiempo de fraguado final hasta 
3.8, 7 y 16.6 minutos para los cementos preparados con 0.5M ácido tartárico, 1M ácido 
glicólico y 0.5M ácido cítrico, respectivamente. Sin embargo, la modificación de la 
solución acuosa de 0.5M ácido cítrico añadiendo 0.5% (peso/peso) C4S y el ácido 
hialurónico no afectó significativamente el tiempo de fraguado del cemento de brushita 
en comparación con el tiempo de fraguado del cemento preparado con 0.5M ácido 
cítrico.  
 

















18 A 1 (min) H3PO4 y 2 (min) ácidos carboxílicos.






























Figura.1 Tiempo de fraguado final (temperatura ambiente) y perdida de peso sólido de 
los cementos de brushita fraguados con 2M ácido fosforico (Pi), 0.5M ácido tartárico 
(Tar), 1M ácido glicólico (Gli) y 0.5M ácido cítrico (Cit) después de 24 h de incubación 
en H2O. Los cementos fueron incubados después de: 1 minuto para el ácido fosforico y 
2 minutos para los ácidos orgánicos, mitad del FST y FST  
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Fuerza de tensión diametral 
La fuerza de tensión diametral (DTS) del cemento de brushita depende de la fase líquida 
usada en la preparación del cemento. El cemento fraguado con 0.5M ácido cítrico tuvo 
la mayor DTS seguido por los cementos fraguados con 1M ácido glicólico y 0.5M ácido 
tartárico. El cemento fraguado con el ácido fosforico obtuvo la menor DTS (Figura 2). 
Esta tendencia es paralela al aumento del tiempo de fraguado final de los cementos de 
brushita (Figura 1). 


















Figura 2. Fuerza de tensión diametral de los cementos de brushita fraguados con 2M 
ácido fosforico (Pi), 0.5M ácido tartárico (Tar), 1M ácido glicólico (Gli) y 0.5M ácido 
cítrico (Cit) después de la incubación en agua bidestilada durante 24 h. 
 
Desintegración del COFC de brushita 
Se ha realizado el estudio utilizando volúmenes iguales del medio de incubación (agua 
bidestilada) para evitar diferencias en la pérdida de peso asociada a la saturación del 
medio con iones de calcio [123 y 136]. La figura 1 muestra la desintegración superficial  
de los cementos de brushita en función de la fase líquida utilizada en su preparación. El 
tiempo cero de referencia para incubar las muestras del COFC fue el momento de 
mezclar las dos fases del cemento. Las muestras preparadas con los ácidos carboxilicos 
fueron incubadas después de 2 minutos, 50% del FST y el FST. Mientras que la 
muestras preparadas con ácido fosforico fueron incubadas después de 1 minuto y del 
FST.  
8.1.1 Resultados  
 
 111 
La desintegración del cemento fue medida por la pérdida de peso sólido según la 
formula 29.  Los resultados muestran que la perdida de peso sólido fue mínima cuando 
el cemento se fraguó con el ácido fosforico (Figura 1). Por lo contrario, el cemento 
fraguado con el ácido cítrico presentó la máxima perdida de peso sólido. El cemento 
fraguado con ácido tartárico mostró menos desintegración superficial que el cemento 
fraguado con ácido glicólico. La perdida de peso sólido fue mayor a tiempo de 
incubación mas corto. La desintegración del cemento fraguado con ácido cítrico fue ca. 
3% a 2 minutos del comienzo de la mezcla. Sin embargo, la desintegración desminuyó a 
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Figura 3. Perdida de peso sólido de los cementos de brushita fraguados con 0.5% 
(peso/volumen) ácido hialurónico-0.5M ácido cítrico (Hia) y 0.5% chondroitin 4 
sulfato-0.5M ácido cítrico (C4S) y 0.5M ácido cítrico (Cit) después de 24 h de 
incubación en H2O. 
La adición del C4S al 0.5% (peso/volumen) no modificó significativamente la 
viscosidad de la solución acuosa de 0.5M ácido cítrico. Sin embargo, el ácido 
hialurónico al 0.5% (peso/peso) aumentó significativamente la viscosidad del 0.5M 
ácido cítrico (Tabla 1). Cuando se incubaron las muestras a 2 minutos después de la 
mezcla del polvo y el líquido, la desintegración superficial del cemento de brushita 
fraguado con 0.5% (peso/volumen) ácido hialurónico-0.5M ácido cítrico se redujo en 
43%. Por el contrario, el uso del  0.5% (peso/volumen) del chondroitin 4 sulfato-0.5M 
ácido cítrico no ha mejorado significativamente la cohesión del cemento incubado 
después de 2 minutos de la mezcla (Figura 3). Sin embargo, la mejora de la cohesión 
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obtenida con el ácido hialurónico desminuyó al 31.9% cuando las muestras se incubaron 
al tiempo de fraguado final. El uso del C4S mejoró la cohesión del cemento incubado al 
FST. 
Tamaño y potencial zeta de las partículas desintegradas de la superficie del 
cemento 
El diámetro [100] y el potencial zeta de la superficie de las partículas [207] son factores 
determinantes para la tolerancia biológica del material liberado. Se ha reportado que 
valores bajos del potencial zeta favorece la adhesión de los osteoblastos [208]. Las 
medidas del tamaño y potencial zeta de las partículas no muestran diferencias 
significativas, dentro del error experimental, entre las partículas desintegradas de la 
superficie de los cementos de brushita fraguados con los ácidos carboxílicos (Tabla 1). 
Los diámetros de las partículas cubrieron un rango entre 2.2 y 3.0 µm mientas los 
potenciales zeta variaron entre -8.5 y -10.5 mV. Así, los valores pequeños del potencial 
zeta de las partículas desintegradas de la superficie del cemento permiten la anticipación 
de la adhesión con los osteoblastos [207], sin embargo, los diámetros pequeños de las 
partículas apuntan hacia un efecto dañino en los osteoblastos [100]. 
Tabla 1. Viscosidad de la fase líquida del cemento de brushita, diámetro, y potencial 
zeta (ζ)  de las partículas desintegradas del cemento al medio de incubación.     
Fase líquida Viscosidad 
(mPa.s) 
 Diámetro ± SD 
(µm) 
 
Potencial Z ± SD  
(mV) 
0.5M ácido cítrico 3.1 ± 0.4 2.7 ± 0.4 -8.8 ±  0.4 
1M ácido glicólico 4.1 ± 0.7 2.6 ± 0.7 -8.5 ± 0.6 
0.5M ácido tartárico 8.4 ± 0.1 2.2 ± 0.4 -10.5 ± 0.9 
0.5M ácido cítrico con 
0.5% ácido hialurónico  
 
17.3 ± 0.5 
 
2.7 ± 0.2 
 
-10.4 ± 0.2 
0.5M ácido cítrico con 
0.5%  C4S 
 
2 ± 1 
 
3.0 ± 0.4 
 
-9.9 ± 0.6 
Análisis estructural   
Se estudió la estructura de los cementos y las particulas desintegradas de su superficie 
con las técnicas de difracción de rayos X, FTIR y microscopia eléctronica de barrido. El 
análisis de la superficie de rotura de los cementos de brushita fraguados con ácido 
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cítrico, ácido glicólico y ácido tartraico ha revelado que los cristales del cemento tienen 
tres formas; prismatica, en placa y redonda (Figuras 4,5 y 6).  
 
Figura 4. Imagen SEM de la superficie de rotura del cemento de brushita fraguado con 
0.5M ácido cítrico (2000X). 
 
Figura 5. Imagen SEM de la superficie de rotura del cemento de brushita fraguado con 
1M ácido glicólico (2000X). 




Figura 6. Imagen SEM de la superficie de rotura del cemento de brushita fraguado con 
0.5M ácido tartarico (2000X). 























Figura 7. Diagrama de difracción de rayos X del cemento de brushita fraguado con 
0.5M ácido cítrico. α y β corresponden a los picos característicos de brushita y fosfato 
tricálcico-β, respectivamente.    
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La microestructura de estas muestras se investiga con difracción de rayos X. Los picos 
con mayor intensidad en el diagrama de difracción del cemento de brushita fraguado 
con 0.5M ácido cítrico correspondieron a valores 2θ de 11.6, 21, 29.2, 30.6.31, 34.1 y 
34.3 grados (Figura 7). De acuerdo con los patrones de referencia ICSD [203 y 204], la 
matriz del cemento consta principalmente de brushita y residuos de fosfato tricálcico-β 
no reaccionado.  
Sin embargo, en el diagrama de DRX del cemento cálcico fraguado con 2M ácido 
fosforico aparecieron después de la incubación en agua durante 24 h nuevos picos a 
valores 2θ de 26.36, 26.59, 30.07, 30.19 grados (Figura 8). De acuerdo con el patrón de 
referencia ICSD [205], estos picos corrresponden a monetita que forma parte de la 
matriz del cemento cálcico.  Los valores de pH bajos y la humedad favorecen la 
transformación de brushita a monetita. Así, la presencia de monetita en la matriz del 
cemento fraguado con 2M ácido fosforico es el resultado del exceso de acidez en el 
sistema [124]. 





















Figura 8. Diagrama de difracción de rayos X del cemento de brushita fraguado con 2M 
ácido fosforico después de 24 h de la incubación. α, β y γ corresponden a los picos 
característicos de brushita, fosfato tricálcico-β y monetita, respectivamente. 
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Se utilizó la técnica FTIR para desvelar cambios estructurales inducidos en los 
cementos de brushita tras su incubación en agua. En la figura 9 se muestran los 
espectros FTIR para los cementos de brushita antes y después de su incubación.  
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Figura 9. Espectros FTIR de cementos de brushita antes (línea gruesa) y después (línea 
fina) de la incubación en agua durante 24 h. Cementos de brushita fraguados con: ácido 
cítrico ( ), ácido tartárico ( ), ácido fosforico ( ) y ácido glicólico ( ). 
Se puede observar la presencia de bandas de vibración a números de onda 1589 cm-1 y 
1385 cm-1 correspondiendo a las vibraciones simétricas y asimétricas del grupo 
carboxilico. Tal como se muestra en la figura 10, estas dos bandas desaparecieron de los 
espectros de los cementos fraguados con 0.5M ácido cítrico y 1M ácido glicólico 
después de la incubación en agua durante 24 h.  
Sin embargo, las bandas de vibración correspondientes al grupo carboxilico están 
presentes en  los espectros FTIR de los cementos fraguados con 0.5M ácido tartárico 
antes y después de la incubación en agua (Figura 11). Estás diferencias de 
comportamiento de los cementos fraguados con los distintos ácidos son debidas a que la 
solubilidad en agua del complejo de carboxilato cálcico sigue la secuencia: ácido 
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Figura 10. Espectros FTIR del cemento de brushita fraguado con ácido cítrico antes y 
después de la incubación en agua durante 24 h mostrando la ausencia de las bandas de 
vibración del complejo de carboxilato cálcico después de la incubación (línea fina). 
 
La ausencia de las bandas de vibración del grupo hidroxilo (OH1-) y las del H2O en el 
espectro de FTIR del cemento fraguado con 2M ácido fosforico indicó la presencia de 
monetita en la matriz del cemento (Figura 9).  
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Figura 11. Espectros FTIR  del cemento de brushita fraguado con ácido tartárico 
mostrando la  presencia de las bandas de vibración del complejo de carboxilato cálcico 
antes (línea gruesa) y después (línea fina) de la incubación en agua durante 24 h.  
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La ausencia de diferencias en los espectros FTIR de los cementos de brushita fraguado 
con 0.5M ácido cítrico modificado con 0.5% (peso/volumen) del chondroitin 4 sulfato y 
ácido hialurónico que su incorporación no afectó la composición de los cementos de 
brushita tal como se muestra en la figura 12. 
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Figura 12. Espectros FTIR de cementos de brushita antes (línea gruesa) y después (línea 
fina) de la incubación en agua durante 24 h. Cementos de brushita fraguados con: ácido 
cítrico ( ), 0.5% (peso/volumen) chondroitin 4 sulfato-0.5M ácido cítrico ( ) y 0.5% 
(peso/volumen) ácido hialurónico-0.5M ácido cítrico ( ). 
Se estudió la composición de las partículas liberadas durante la incubación del cemento 
para ver si la desintegración ocurria con preferencia en alguna fase o era unifrome. Los 
espectros de las partículas desintegradas de la superficie de los cementos fueron muy 
similares. Las bandas de vibración aparecieron a números de onda de 554, 606, 945, 
971, 1041, 1097 y 1119 cm-1 (Figura 13). Estos espectros son similares a los espectros 
FTIR para hidroxiapatita y fosfato tricálcico-β [209 y 210]. La banda de vibración ν3 del 
grupo PO43- aparece a número de onda de 1087 cm-1 en hidroxiapatita y a 1120 cm-1 en 
el espectro del fosfato tricálcico-β [209]. Así, se puede concluir que las partículas 
desintegradas del cemento están formadas fundamentalmente por fosfato tricálcico-β.   
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Figura 13. Espectros FTIR de las partículas desintegradas de la superficie del cemento 
de brushita fraguado con: ácido cítrico ( ), ácido tartárico ( ), ácido fosforico ( ), 
0.5% (peso/volumen) chondroitin 4 sulfato-0.5M ácido cítrico ( ), 0.5% 
(peso/volumen) ácido hialurónico-0.5M ácido cítrico ( ) y ácido glicólico ( ). 
 
Efecto del gel de sílice en la cohesión 
 
Se ensayó mejorar la cohesión de los cementos con la incorporación de un gel. Para ello, 
se ensayó el gel de silice por su biocompatibilidad. Los geles de sílice preparados con 
soluciones acuosas de 0.5M ácido cítrico, 1M ácido glicólico y 0.5M ácido tartárico 
tuvieron un pH de  ca. 4.39, 4.72, y 4.52, respectivamente. (Tabla II, sección 7.1).  
Mientras que los valores de pH de los ácidos carboxilicos fueron 1.74, 1.84 y 1.76, 
respectivamente (Tabla I, sección 7.1). Esta diferencia se reflejó en el pH de la pasta del 
cemento fraguado con ácido tartárico y del cemento fraguado con 0.5M ácido tartárico 
modificado con gel de sílice (16.8 g/l (SiO2)). La evolución del pH de la pasta del 
cemento en función del tiempo se muestra en la figura 14. Los cambios del pH fueron 
más rápidos en la presencia del gel de sílice (Figura 14, línea azul). Mientras la subida 
del pH en la pasta del cemento modificado con el gel de sílice fue continua, en el 
cemento no modificado la subida fue interrumpida con una disminución del pH. La 
disminución del pH empezó después de 2.00 minutos de la mezcla (pH = 2.03) hasta 
alcanzar un pH de ca. 1.8 después de 5.30 minutos de mezclar la fase sólida y la fase 
líquida (Figura 14). El pH del cemento fraguado con el ácido tartarico alcanzó un pH 
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estable de 3.8 en 65 minutos después de la mezcla. Sin embargo, el cemento modificado 
con el gel de sílice tardó 57 minutos en alcanzar un pH estable de 3.4 (Figura 14). Estas 
diferencias resultaron en un tiempo de fraguado menor para el cemento modificado con 
gel de sílice en comparación con el cemento fraguado con el ácido tartárico (Figura 15). 
La modificación de las soluciones de los ácidos carboxilicos con gel de sílice disminuyó 
la desintegración de partículas del fosfato tricálcico-β (Figura 15). Esta mejora 
significativa en la cohesión de los cementos de brushita va asocida a la disminución del 
tiempo de fraguado final de los cementos modificados con el gel de sílice (Figura 15).  
 
 La presencia de la banda de vibración de tensión del enlace Si-O a 970 cm-1 y la banda 
de vibración del enlace Si-O-Si a 668 cm-1 en la matriz del cemento parece indicar la 
formación de un complejo entre los iones de calcio y los átomos de oxigeno del grupo 
hidroxilo del gel (Figuras 16 y 17). Este complejo podría actuar como núcleo para la 
precipitación de los cristales de brushita acelerando la reacción de fraguado. Esto 
coincide con los trabajos que han reportado que el grupo silanol (Si-OH) tiene un efecto 
catalizador de la nucleación de apatitas [211 y 212]. 
 









 Tar+gel de silice
 Tar
 
Figure 14. pH de la pasta del cemento de brushita fraguado con 0.5M ácido tartárico 
(Tar) y 0.5M ácido tartárico modificado con gel de sílice 16.8 g/l (SiO2). 
 













































Figure 15. Tiempo de fraguado final (temperatura ambiente) y la Perdida de peso sólido 
del cemento de brushita fraguado con 0.5M ácido cítrico (Cit), 0.5M ácido cítrico 
modificado con gel de sílice 16.8 g/l (SiO2), 1M ácido glicólico (Gli), 1M ácido 
glicólico modificado con gel de sílice 16.8 g/l (SiO2), 0.5M ácido tartárico (Tar) y 0.5M 
ácido tartárico modificado con gel de sílice 16.8 g/l (SiO2).  
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Figure 16. Espectro FTIR del cemento de brushita fraguado con 0.5M ácido tartárico 
modificado con gel de sílice 16.8 g/l (SiO2). (*) Banda de vibración a número de onda 
de 970 cm-1 correspondiendo a la vibración de tensión de Si-O [213]. 
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Figure 17. Espectro FTIR de COFC de brushita fraguado con 1M ácido glicólico 
modificado con gel de sílice 16.8 g/l (SiO2). (*) Banda de vibración a número de onda 
de 668 cm-1 correspondiendo a la banda de vibración de Si-O-Si [213]. 
 
Transformación de brushita a hidroxiapatita 
 
La brushita es metaestable en condiciones fisiológicas y se transforma a HA. Existen 
varios factores que controlan esta transformación in vivo como la renovación “turn 
over” del líquido intersticial, su composicición proteíca y el tamaño de la muestra del 
cemento. Esta transformación no deseada aumenta la acidez del medio circundante y 
retarda la reabsorción del cemento.  Se ha demostrado que los sales de magnesio poco 
solubles en agua y el ácido pirofosforico inhiben la transformación a HA. En este 
apartado hemos realizado un estudio para evaluar el efecto de los ácidos carboxílicos  en 
la transformación de brushita a HA en el cemento fraguado. 
 
En la figura 1 se mostró que las soluciones de los ácidos carboxilicos aumentaron el 
FST de los cementos de brushita en comparación con el ácido fosforico. El tiempo de 
fraguado final del cemento preparado con agua es de 2 minutos ± 0.5.   
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Como la transformación de brushita a HA resulta en la liberación del ácido fosforico 
(reacción 6), se estudió el cambio del pH del tampón fosfato duante el periodo de 
incubación. El pH del tampón fosfato (renovado cada 24 h) varía de 5.1 a 6.8 después 
del primer día del experimento. El menor pH fue registrado para los cementos fraguados 
con el ácido cítrico seguido por el ácido glicólico. El cemento fraguado con el ácido 
fosforico rebajó el pH más que el ácido tartárico. Mientras, el cemento fraguado con 
agua  fue el cemento que menos rebajó el pH del tampón (Figura 18). Después de tres 
días, el pH del tampón fosfato para todos los cementos de brushita varía de 7.2 a 7.3 y 
en ninguna vez rebajó menos de 7.05 a lo largo del tiempo de observación del 
experimento (Figura 18).  
 


















Figura 18. Cambio del pH del tampón fosfato inducido por las muestras de cemento de 
brushita fraguado con  2M ácido fosforico (Pi), agua bidestilada (H2O), 0.5M ácido 
tartárico (Tar), 1M ácido glicólico (Gli), 0.5M ácido cítrico (Cit). 
 
Se estudió como cambiaba la composición de los cementos durante el proceso de 
incubación utilizando la técnica de difracción de rayos X. El análisis de Rietveld reveló 
la aparición de monetita en la matriz del cemento fraguado con el ácido fosforico 24 h 
después de la incubación (Tabla 2). La aparición de hidroxiapatita en la matriz de los 
cementos de brushita fraguados con el ácido fosforico y el agua ocurrió después de 14 
días de la incubación. Mientras, su aparición en la matriz de los cementos fraguado con 
los ácidos carboxilicos ocurrió después de 28 días (Tabla 2). Como se muestra en la 
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tabla 2 la fracción de DCPD tiende a disminuir a medida que el tiempo de incubación 
aumenta mientras que la fracción de β-TCP se estabeliza o tiende a crecer.   
 
Tabla 2. Análisis de Rietveld de los diagramas de difracción de rayos X de cementos de 
brushita. 




(días) DCPD β-TCP DCPA HA 
0 79 21 - - 
1 92 2 6 - 
3 77 23 - - 




28 81 4 - 15 
0 74 26 - - 
1 74 26 - - 
3 75 25 - - 




28 58 28 - 14 
0 79 21 - - 
1 66 34 - - 
3 40 60 - - 




28 36 32 - 32 
0 87 13 - - 
1 81 19 - - 
3 51 49 - - 




28 43 24 - 33 
0 87 13 - - 
1 85 15 - - 
3 54 43 - - 




28 50 17 - 33 
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Para explicar la aparición tardía de HA en cementos de brushita fraguados con los 
ácidos carboxílicos, se ha estudiado la transformación de brushita a monetita empleando 
la técnica de DSC. Se realizó el experimento en un rango de 50 a 500 ºC. Las curvas de 
DSC de cementos de brushita prsentan tres picos endotérmicos. Los primeros dos picos 
por debajo de 200 ºC se corresponden con la deshidratación de brushita a monetita 
según la reacción: 
 
CaHPO4.2H2O → CaHPO4 + 2H2O                                                                              (34). 
 
Mientras, el tercer pico (425 ºC) se corresponde con la descomposición de monetita a 
pirofosfato cálcico según la reacción: 
 
2CaHPO4 → Ca2P2O7 + H2O                                                                                        (35). 
 
 



















Figura 19. Curvas de DSC de cementos de brushita fraguados con 2M ácido fosforico y  
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Figura 20. Curvas de DSC de cementos de brushita fraguados con 0.5M ácido cítrico, 
1M ácido glicólico y 0.5M ácido tartárico.    
 
La deshidratación de brushita a monetita en los cementos fraguados con el ácido 
fosforico y el agua tuvo lugar a temperaturas más bajas que el resto de los cementos de 
brushita (Figuras 19 y 20). La entalpía necesaria para la deshidratación de brushita fue 
mayor para los cementos fraguados con los ácidos carboxilicos siguiendo el orden de 
ácido tartárico > ácido glicólico > ácido cítrico > el agua > ácido fosforico (Figura 21).  

















Figura 21. Entalpía necesaria para deshidratar la brushita preparada con 2M ácido 
fosforico (Pi), agua bidestilada (H2O), 0.5M ácido tartárico (Tar), 1M ácido glicólico 
(Gli) y 0.5M ácido cítrico (Cit).    
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Efecto del C4S en la regeneración ósea con cemento de brushita 
 
El C4S posee efectos anti-inflamatorios e incrementa la capacidad regenerativa del 
hueso dañado [214]. Se ha mostrado que la modificación de cemento de fosfato cálcico 
con C4S y colágeno tipo I mejoró la formación de nuevo hueso y el remodelado óseo en 
las etapas tempranas de la regeneración ósea [214]. Además, el recubrimiento de la 
superficie de titanio con colágeno tipo I y C4S mejoró el remodelado óseo y la 
formación de nuevo hueso alrededor del implante de titanio después de 4 semanas de su 
implantación in vivo [215].  El uso de C4S ha mejorado también la cohesión del 
cemento de brushita. Por ende, hemos ensayado el efecto del C4S en la regeneración 
ósea con cemento de brushita fraguado con 1M ácido glicólico. Para ello, hemos 
utilizado el modelo de cámara de titanio dónde se puede evaluar la regeneración ósea 
vertical.  
La figura 22 muestra que la formación de nuevo hueso ocurre desde la superficie 
externa del hueso parietal a lo largo de las paredes de cámara de titanio y continua hacía 
su centro. Un comportamiento similar fue observado en estudios de regeneración ósea 
que han utilizado el modelo de cámara de titanio. [119]  
 
 
Figura 22. Regeneración ósea mediada por granulado de cemento de brushita fraguado 
con 1M ácido glicólico estudiado en modelo de cámara de titanio. La formación ósea va 
desde los laterales hacía el centro (8X).    
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Los resultados muestran que ha habido reabsorción de los gránulos del cemento de 
brushita fraguado con 1M ácido glicólico. Sin embargo, la cantidad de los gránulos 
presente en la cámara ha sido mayor en el caso del cemento fraguado con 1M glicólico-




Figura 23. Hueso neo-formado mediado por gránulos de brushita fraguado con 1M 
ácido glicólico (40X). 
 
Esta biodegradación ha sido también mediada por macrófagos como esta indicado por la 
presencia de gránulos de cemento fagocitado (Figura 25) y el desgaste de los gránulos 
(Figura 26).   
Los osteoblastos forman una línea en la interfase entre el hueso y el gránulo del 
cemento de brushita depositando la matriz ósea no mineralizada, y que a posteriori se 
mineraliza, formando el hueso trabecular inmaduro (Figura 26). Se puede también 
observar que el hueso cerca de la superficie de los gránulos es menos maduro que el 
hueso más lejos indicando que la formación ósea ocurre siguiendo la reabsorción de los 
gránulos.  Este hueso neoformado rodea los osteoblastos induciendo su transformación 
a osteocitos (Figura 26 y 27). 
 
 
























Gli+C4S                                    Gli    
 
Figura 24. Gránulos de cemento de brushita remanentes después de 8 semanas de su 
implantación in vivo. La cantidad de gránulos remanentes es mayor en el caso del 
cemento fraguado con C4S (P < 0.05).  
 
Tabla 3. Media y desviación estándar (SD) de la cantidad de gránulos de brushita 
remanentes en cada grupo experimental. 
Grupo experimental Injerto remanente 
(%) 
SD 
Glicólico 3 1 
Glicólico + C4S 17 3 
 
 
La figura 28 muestra lagunas de Hawship indicando el remodelado óseo que se lleva 
acabo por los osteoclastos. Aunque la regeneración ósea es ligeramente mayor en el 
cemento modificado con el C4S, esta diferencia no es estadísticamente significativa 
(Figura 29 y Tabla 4). 
 




Figura 25. Gránulos de cemento de brushita fagocitados por macrófago (100X).  
 
 
Figura 26. Formación de hueso alrededor de gránulos de cemento de brushita fraguado 
con 1M ácido glicólico (100 X).  
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Figura 27. Osteoblastos rodeados por matriz ósea no mineralizada (osteoide) (100X).  
 
 


































Figura 29. Efecto del chondroitin 4 sulfato (C4S) en la regeneración ósea obtenida con 
los gránulos de cemento de brushita fraguado con 1M ácido glicólico. Las diferencias 
entre los dos grupos no son estadísticamente significativas (p > 0.05). 
 
Tabla 4. Media y desviación estándar (SD) del hueso neoformado en cada grupo 
experimental. 
 
Grupo experimental Hueso neoformado  
(%) 
SD 
Glicólico 43 6 















La estructura del fosfato dicálcico dihidratado consta de dos bicapas paralelas. Una 
bicapa consta de láminas de iones de calcio y fosfato mientras que las moléculas de 
agua forman la segunda bicapa. En soluciones acuosas, la bicapa hidratada forma la 
superficie del cristal de brushita [216] debido a la alta concentración de moléculas de 
agua. Los iones de calcio y fosfato solo pueden interaccionan con el medio a su 
alrededor en los bordes dónde se interrumpe la capa del agua [216] permitiendo la 
disolución de estos iones del cristal de brushita al medio incubador a una velocidad 
determinada por el equilibrio químico entre la disolución y la recristalización [146]. 
Este es el modelo propuesto de disolución de brushita que puede dar lugar a la 
precipitación de hidroxiapatita [136]. 
Los cementos de brushita fraguados con los ácidos carboxilicos muestran tiempos de 
fraguado final más largos que el cemento fraguado con ácido fosforico o agua, lo que 
indica un efecto retardante de los ácidos carboxilicos en la reacción de fraguado (Tabla 
1). Se ha detectado en un estudio reciente la formación de complejos intermedios de 
fosfato dicálcico-citrato en el cemento de brushita fraguado con ácido cítrico. [217] El 
grupo carboxilico α de los ácido orgánicos se enlaza con el ión de calcio expuesto en la 
superficie del cristal de brushita [218] como esta indicado por la presencia de las bandas 
de vibración del complejo carboxílato cálcico a números de onda de 1589 cm-1 y 1385 
cm-1 (Figuras 9 y 10). Este enlazamiento permite a los ácidos carboxilicos inhibir el 
crecimiento del cristal de brushita [146 y 196], y en consecuencia inhibir la reacción de 
fraguado del cemento de brushita. Sin embargo, los ácido carboxilicos no forman una 
parte de la estructura de los cristales del cemento [146] como parece indicar la ausencia 
de las bandas de vibración del complejo carboxílato cálcico en los espectros FTIR 
después de su incubación en agua (Figura 10). 
Las partículas desintegradas de la superficie del cemento de brushita son partículas de 
fosfato tricálcico-β sea cual sea el ácido orgánico empleado. El tamaño y la carga 
eléctrica de la superficie de las partículas de fosfato tricálcico-β liberados son similares 
y no dependen del ácido utilizado (Tabla 1).  
Los ácidos orgánicos pueden acomplejar con el calcio en la superficie de las partículas 
del fosfato tricálcico-β influyendo en su solubilidad en agua. De esta manera, la 
solubilidad del fosfato tricálcico-β en el agua puede depender de la solubilidad del 
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complejo carboxilato cálcico. Un comportamiento similar se ha sugerido para explicar 
la reducción de la solubilidad de los ortofosfatos cálcicos por los iones de pirofosfato 
[219]. La figura 1 muestra que la desintegración superficial del cemento de brushita 
desminuye en la secuencia de ácido cítrico > ácido glicólico > ácido tartárico. La 
solubilidad en agua del carboxilato cálcico aumenta en la secuencia de ácido cítrico > 
ácido glicólico > ácido tartárico. Así, se puede concluir que cuando más soluble es el 
caroxilato cálcico, más partículas del fosfato tricálcico-β se liberan al medio de 
incubación. Por otro lado, la carga eléctrica negativa de los ácidos carboxilicos cuando 
se desprotonan (perdida de H+) puede incrementar la repulsión entre las partículas del 
cemento aumentando la desintegración de las partículas de β-TCP. Debido a la 
diferencia en la presión osmótica, el flujo de las partículas del cemento hacia el medio 
incubador es favorable y facilita la perdida de las partículas de β-TCP. 
Se ha observado que cuando el tiempo de fraguado del cemento es mas corto mejor es la 
cohesión [102]. Las figuras 1 y 15 muestran que la perdida de peso sólido aumenta con 
el incremento del tiempo de fraguado final del cemento de brushita. 
La figura 1 muestra también que la perdida de peso sólido es mayor cuando mas pronto 
se incuba el cemento confirmando la propiedad transitoria de la cohesión del cemento 
cálcico. Las partículas del cemento están unidas debido al equilibro entre las fuerzas 
físicas de atracción (como las fuerzas de van der Waal) y fuerzas repulsivas como la 
doble capa eléctrica [220] y la interacción estérica (en la presencia de polisacáridos) 
[105]. A diferencia del cemento fraguado, la pasta del cemento es un material poroso 
dónde los cristales del cemento están rodeadas por una fase liquida continua. Lo que 
incrementa la distancia entre las partículas favoreciendo la desintegración de las 
partículas del fosfato tricálcico-β. 
Se han utilizado dos polisacáridos solubles en agua para aumentar la  viscosidad de la 
solución acuosa de 0.5M ácido cítrico. Así, se han empleado el chondroitin 4 sulfato 
(Mw: 29 KDa) y el ácido hialurónico (Mw: 1730 KDa) en concentración de 0.5% 
(peso/volumen). El ácido hialurónico resultó más eficiente en reducir la desintegración 
de la pasta del cemento preparado con el ácido cítrico que la desintegración del cemento 
ya fraguado (Figura 2). La adición del ácido hialurónico ha sido más eficaz en aumentar 
la viscosidad de la solución 0.5M ácido cítrico que el chondroitin 4 sulfato. El ácido 
hialurónico es un polímero compuesto de unidades repetidas del ácido glucorónico y N-
acetil glucosamina. La repulsión eléctrica causada por la carga negativa de las unidades 
8.1.2 Discusión  
 
 135 
resulta en una molécula larga de alto peso molecular excepcionalmente estriada. Los 
polisacáridos solubles en agua han sido utilizados como agentes para mejorar la 
cohesión de los sistemas basados en cementos. Estás moléculas aumentan la capacidad 
de retención del agua de la pasta del cemento y reduce el riesgo de separación de la 
pasta del cemento [221]. Sin embargo, la mejora de la cohesión utilizando los 
polisacáridos solubles en agua depende de la concentración del polisacárido utilizado. 
Se ha reportado que el aumento de la concentración del ácido hialurónico de 1.0% a 
1.5% resultó en decaimiento dramático en la cohesión del cemento [97]. 
A pesar de la renovación del medio incubador y mantener un pH adecuado para la 
precipitación de HA, la transformación de brushita a HA tardó 14 días en los cementos 
fraguados con el ácido fosforico y agua. Mientras, la HA apareció después de 28 días en 
los cementos fraguados con los ácidos carboxilicos (Tabla 2). Esto indica un efecto 
inhibidor de los ácidos carboxilicos de la transformación a HA. Los experimentos de 
DSC mostraron que la energía necesaria para la deshidratación de brushita fue mayor en 
la secuencia de ácido tartárico> ácido glicólico > ácido cítrico (Figura 21) de acuerdo 
con la solubilidad del complejo carboxilato cálcico de los ácidos carboxilicos.  Esto 
podría indicar que la ruptura de este complejo es necesaria para la transformación a 
monetita. Se demostró que la adición del ácido cítrico a la mezcla de fosfato tricálcico-
β-TCP y fosfato monocálcico impidió la transformación de brushita [126 y 222].   
 
La matriz extracelular (ECM) no solo es un andamio pasivo para las células del hueso 
sino también posee varios componentes que pueden unirse a citoquinas e interaccionar 
con las células mediante integrinas y otros receptores específicos en la membrana 
celular, influyendo, de manera directa o indirecta, en el crecimiento, la migración, la 
diferenciación y  la adhesión celular [215]. El chondroitin sulfato forma parte del 
biglicano y la decorina, los proteoglicanos principales de la matriz extracelular y en un 
estudio in vitro se ha reportado que el recubrimiento de superficie de titanio con 
colágeno tipo 1 y chondroitin sulfato aceleró significativamente la adhesión, la 
extensión y la diferenciación de los osteoblastos [223]. 
 
Aunque la regeneración ósea ha sido mayor con gránulos de cemento de brushita 
fraguado con 1M ácido glicólico y 2% (peso/volumen) C4S que con gránulos de 
cemento fraguado con 1M ácido glicólico (Figura 29), el test estadístico confirmó la 
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hipótesis nula de que estas diferencias no son significativas. Sin embargo, la 
modificación de cemento de hidroxiapatita con colágeno tipo I y chondroitin sulfato ha 
aumentado significativamente el número de osteoclatos y células mononucleares 
después de 4 y 7 días de su implantación en tibia de ratón [214]. Al cabo de 28 días, la 
formación de nuevo hueso y el contacto directo con el hueso ha sido significativamente 
mayor que el cemento de HA modificado solamente con colágeno tipo I [214]. 
Resultados similares fueron obtenidos de la implantación in vivo de implante de titanio 
recubierto con colágeno tipo I y chondroitin sulfato [214]. Estos resultados podrían ser 
debido a la interacción del chondroitin sulfato con los osteoclastos y osteoblastos, los 
grupos de sulfato  del chondroitin sulfato contribuyen a su carga eléctrica negativa, y 
pueden acelerar la adhesión de la ECM a integrinas y la formación de adhesiones 
focales (ambos procesos dependen de los iones de calcio) [224 y 225].  Estudios 
recientes han reportado que el composite colágeno- chondroitin sulfato afecta la 
migración y la diferenciación de células precursoras de osteoblastos y osteoclatos [226]. 
Además, los proteoglicanos y sus cadenas de glucosaminoglicanos median la unión de 
las citoquinas y factores de crecimiento con ECM y la superficie celular [227]. Por 
ejemplo, el factor plaquetario 4, un prototipo de varios factores de crecimiento, tiene 
alta afinidad al chondroitin sulfato [228].   
 
La modificación del cemento de HA con el chondroitin sulfato ha provocado la 
presencia, en la matriz del cemento fraguado, de mayor porcentaje de reactantes que no 
se han transformado a HA [223]. Se ha demostrado también que el C4S inhibe 
significativamente la formación de HA, un efecto que esta atribuido a la adsorción de la 
molécula a la superficie de HA inhibiendo la velocidad del crecimiento cristalino [229]. 
Se ha propuesto que las interacciones electrostáticas entre los iones de Ca2+ en la 
superficie del mineral y los grupos de carboxilato y sulfato del C4S (carga negativa) 
inducen la adsorción del C4S [230]. La modificación del cemento de brushita con C4S 
inhibió la reabsorción de los gránulos del cemento (Figura 24). Se ha reportado que la 
adsorción de proteínas de suero a la superficie de fosfato tricálcico amorfo inhibe la tasa 
de disolución del mineral [231].  Brushita es metastable en condiciones fisiológicas lo 
que provoca su disolución y fragmentación in vivo. La adsorción del C4S a la superficie 
de brushita puede inhibir la disolución del mineral inhibiendo su reabsorción.  
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Bisfosfonatos, moduladores selectivos de receptores de estrógeno y renalato de 
estroncio son fármacos que actualmente se utilizan en el tratamiento de osteoporosis. 
[180] Así, la incorporación de iones de Sr2+ en biocerámicas de fosfato cálcico podría 
mejorar su osteointegración debido a la estimulación de los osteoblastos y la inhibición 
de los osteoclastos por los iones de Sr2+ liberados. Esto se ha llevado a cabo en varios 
estudios sustituyendo el calcio por estroncio en la red del cristal de fosfatos cálcicos 
(hidroxiapatita y fosfato tricálcico) preparados por sinterización a altas temperaturas 
[232] o mediante la introducción de iones de estroncio durante el proceso de fraguado 
de cemento óseo de hidroxiapatita [233]. Las cerámicas de hidroxiapatita son poco 
solubles en condiciones fisiológicas resultando en una liberación baja de los iones de 
estroncio. Landi et al sintetizaron hidroxiapatita sustituida por estroncio con un  
contenido de estroncio de 8.7% (peso/peso) [234]. La liberación in vitro de iones de Sr2+ 
disminuyó de 6.060 ppm después de 24 h a 0.602 ppm después de 7 días de incubación. 
Además, El Sr2+ inhibe los osteoclastos  responsables de la degradación in vivo de 
cerámicas basadas en HA limitando su liberación de estas cerámicas.     
    
En comparación con las biocerámicas basadas en HA, la alta solubilidad química de los 
fosfatos secundarios  resulta en una liberación más alta  de los iones de estroncio 
independientemente de la actividad osteoclastica. Esencialmente, existen dos métodos 
para introducir los iones de estroncio en los cementos de brushita: el uso de una sal de 
estroncio soluble en agua y el uso de reactantes sustituido por estroncio para la 




















8.2.1 La adición de sal de estroncio soluble 
en agua (SrCl2) 





Cemento de brushita fraguado con 1M ácido glicólico 
La adición de SrCl2 a la fase sólida del cemento de brushita fraguado con 1M ácido 
glicólico en relación P/L de 2.5 aumentó significativamente su FST. En la figura 1 se 
muestra como el cemento modificado con 5% SrCl2 fraguó en ca. 19 minutos mientras 
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Figura 1. Efecto de los iones de estroncio en el tiempo de fraguado final (temperatura 
ambiente) de los cementos de brushita fraguados con 1M ácido glicólico. 
 La figura 2 muestra la tensión diametral de los cementos de brushita modificados con 
SrCl2. La adición del SrCl2 no afectó la DTS de los cementos modificados con 
concentraciones de SrCl2 por debajo de 5% (peso/peso). Sin embargo, la DTS 
disminuye significativamente con la adición de SrCl2 a una concentración del 10% 
(peso/peso). La desintegración de las partículas de fosfato tricálcico-β en este cemento 
fue medida por la perdida de peso sólido (Figura 3), en muestras incubadas en agua al 
FST. Se puede apreciar que la modificación con iones de estroncio del cemento de 
brushita fraguado con ácido glicólico aumentó la perdida de peso sólido.  Este aumento 
fue de 0.67% para el cemento fraguado sin SrCl2 a 1.24% para el cemento fraguado con 
SrCl2 10% (peso/peso) (Figura 3).  
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Figura 2. Efecto de los iones de estroncio en la fuerza de tensión diametral (DTS) de los 
cementos de brushita fraguados con 1M ácido glicólico. 
 




























Figura 3. Cohesión de cementos de brushita fraguados con 1M ácido glicólico y 
modificados con la adición de SrCl2. 
Estructuralmente, la matriz de los cementos esta compuesta principalmente de brushita 
y residuos de β-TCP no reaccionado (Figura 4). Además, la SEM mostró que la matriz 
del cemento esta formada principalmente de cristales prismáticos y en forma de placa 
(Figura 5). El análisis de Rietveld desveló un aumento en el volumen de la celdilla del 
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cristal de brushita (Figura 6). Este aumento es proporcional a la concentración de los 
iones de estroncio, lo que indica claramente que el Sr2+ ha sustituido al Ca2+ en el cristal.    
 











 SrCl2 1% (peso/peso)
 SrCl2 2% (peso/peso)
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 SrCl2 10% (peso/peso)
 
Figura 4. Diagrama de difracción de rayos X de los cementos de brushita fraguados con 
1M ácido glicólico y modificados con distintas concentraciones de SrCl2. 
 
Figura 5. Imagen de microscopia electrónica de barrido (SEM) de la superficie de rotura 
del cemento de brushita fraguado con 1M ácido glicólico y modificado con SrCl2 5% 
(peso/peso). 


































Figura 6. Efecto de los iones de estroncio en el volumen de la celdilla del cristal de 
brushita en cementos fraguados con 1M ácido glicólico. 
 
Los resultados de FST, DTS y la cohesión de cementos de brushita suponen 
limitaciones a la concentración de iones de estroncio en el cemento de brushita, si se 
quiere desarrollar un cemento compatible con los requisitos para su uso clínico. Hemos 
planteado solucionar este problema con la adición simultánea de pirofosfato sódico y 
desarrollar un nuevo sistema portador de iones de estroncio basado en el fosfato 
tricálcico-β.  
 
Cementos de brushita fraguados con ácido fósforico 
Se prepararon cementos de brushita fraguados con 2M ácido fosforico en relación P/L 
de 4 en vez de 2.5 para mejorar las propiedades mecánicas. La fase sólida del cemento 
fue modificada con la adición de SrCl2 y pirofosfato sódico. 
La figura 7 representa el tiempo de fraguado final de cementos de brushita en función 
de la concentración de SrCl2 y pirofosfato sódico. Se puede observar que los dos afectan 
significativamente el tiempo del fraguado final. En los cementos libres de pirofosfato, la 
adición del SrCl2 en concentración de 5% y 10% aumentó el tiempo de fraguado final 
del cemento de brushita a 1.8 y 8.3 minutos, respectivamente. Mientras en cementos 
8.2.1.1 Resultados  
 
 144 
libres de estroncio, la adición del pirofosfato sódico en concentraciones de 0.54, 1.08, 
2.16 y 3.24% aumentó el tiempo de fraguado final del cemento de brushita a 1.4, 2.7, 16 
y 32 minutos, respectivamente. Sin embargo, se alcanzó un limite ya que los cementos 

























Figura 7. Influencia de los iones de estroncio y pirofosfato en el tiempo de fraguado de 
los cementos de brushita a temperatura ambiente. 
La adición simultanea de los iones de estroncio y pirofosfato fue más eficaz en 
aumentar el tiempo de fraguado de los cementos de brushita que su adición de forma 
separada. El cemento de brushita modificado con 5% SrCl2 y 4.32% pirofosfato sódico 
fraguó en 240 minutos (Figura 7). Sin embargo, el tiempo de fraguado se disminuyó en 
los cementos modificado con 10% SrCl2 a concentraciones del pirofosfato sódico 
iguales o mayores de 2.16%. 
La figura 8 muestra la fuerza de tensión diametral (DTS) de los cementos en función de 
la concentración del pirofosfato sódico para tres concentraciones de SrCl2. Los iones de 
estroncio no mejoraron  la fuerza de tensión diametral de los cementos de brushita libres 
de pirofosfato. Sin embargo, la tensión diametral se ha mejorado significativamente a 
concentraciones ascendientes del pirofosfato en los cementos de brushita libres de 
estroncio.  
8.2.1.1 Resultados  
 
 145 




















Figura 8. Fuerza de tensión diametral (DTS) de los cementos de brushita en función de 
la concentración de pirofosfato a distintas concentraciones de estroncio. 
 
La adición de SrCl2 al 5% fue más eficaz que al 10% en aumentar la fuerza de tensión 
diametral de los cementos modificados con pirofosfato sódico a concentraciones iguales 
o menores de 2.16%. Sin embargo, la fuerza de tensión diametral de los cementos de 
brushita modificados con estroncio a concentraciones de pirofosfato mayores de 2.16% 
disminuyó tal como se puede observar en la figura 8. 
Se estudió la desintegración de partículas de β-TCP del cemento de brushita modificado 
con 2.16% de pirofosfato a concentraciones de SrCl2 de 0%, 3%, 5%, 8% y 10%. La 
figura 9 muestra que la perdida de peso sólido fue significativamente afectada por los 
iones de estroncio, aumentandose a concentraciones ascendientes de SrCl2 hasta 5%. 
Sin embargo, el aumento de la concentración de SrCl2 a 8% y 10% disminuyó la 
perdida de peso sólido del cemento de brushita. 
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Concentración de SrCl2 (peso/peso)
 
Figura 9. Efecto de los iones de estroncio en la cohesión de cementos de brushita 
modificados con 2.16% pirofosfato sódico. 
La figura 10 muestra los diagramas de difracción de los cementos fraguados con 
dístintas concentraciones de SrCl2 y pirofosfato sódico.  












Figura 10. Diagramas de difracción de rayos X de los cementos de brushita recuperados 
de la prueba de tensión diametral y modificados con 10% (peso/peso) SrCl2 (cuadro 
relleno); 5% (peso/peso) (circulo relleno); 10% (peso/peso) SrCl2 y 2.16% pirofosfato 
(cuadro vacío); 5% (peso/peso) SrCl2 y 2.16% (peso/peso) (circulo vacío).  
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Los resultados del análisis de Rietveld muestran que los cementos están compuestos 
principalmente de brushita y residuos de fosfato tricálcico-β no reaccionado (Tabla 1). 
Además, se detectó la presencia de monetita en varias formulaciones. Por ejemplo, la 
monetita forma el 27% del cemento modificado con 10% (peso/peso) SrCl2 y 1.08% 
(peso/peso) pirofosfato. Merece mencionarse que la monetita no se observó en los 
cementos de brushita libres de estroncio ni en los cementos de brushita modificados con 
estroncio y 2.16% (peso/peso) pirofosfato sódico. La monetita es estable a pH ácido y 
su formación indica exceso de acidez en la matriz del cemento [130]. 












0 1.08 95 5 - 
0 2.16 90 10 - 
0 3.24 89 11 - 
0 4.32 89 11 - 
5 0 99 1 - 
5 0.54 87 5 8 
5 1.08 86 6 8 
5 2.16 90 10 - 
10 1.08 66 7 27 
10 2.16 90 10 - 
 
El incremento en la concentración de iones de estroncio provocó el aumento de los 
parámetros de la celdilla de cristal de brushita (Tabla 2). Este incremento se debe al 
tamaño más grande del ión de estroncio Sr2+ (radio = 1.13 Å) que el ión de calcio Ca2+ 
(radio = 1.00 Å). Así, el incremento en el volumen de la celdilla del cristal indica la 
incorporación de los iones de estroncio en el cristal brushita sustituyendo los iones de 
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Tabla 2. Parámetros de la celdilla del cristal de brushita. 
Parámetros de la celdilla de DCPD % SrCl2  %P2O7 
  a (Å) b (Å) c (Å) β(º) Volumen 
(Å3) 
1.08 6.363881 15.18694 5.812595 118.5254 423.94 0 
2.16 6.365469 15.18514 5.810992 118.5327 421.18 
0 6.363328 15.18824 5.812309 118.5302 422.15 
1.08 6.368801 15.19015 5.814294 118.5022 432.93 
5 
2.16 6.372349 15.19572 5.814715 118.5006 433.94 
0 6.370871 15.19321 5.814456 118.4933 436.35 
1.08 6.374945 15.20379 5.817653 118.4932 437.21 
10 
2.16 6.375813 15.19972 5.815895 118.4758 443.12 
 
Cabe mencionar que los cementos de brushita modificados con pirofosfato a 
concentraciones ≥ 2.16% (peso/peso) presentaban una superficie brillante en la interfase 
aire-sólido. Esta superficie es diferente que las superficies en contacto con la pared del 
molde o la matriz del cemento. Se investigó la estructura de la superficie brillante 
mediante la técnica FTIR y la difracción de rayos X por incidencia rasante ya que la 
geometría convencional de Bragg-Brent de la difracción de rayos X no es adecuada para 
estudiar la estructura de la superficie debido a las interferencias del resto del material. 
Como se puede observar en la figura 11, la superficie brillante esta compuesta de una 
fracción grande de fase amorfa y otra fracción cristalina principalmente de fosfato 
tricálcico-β.  
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Figura 11. Diagrama de difracción de rayos X de la superficie brillante del cemento de 
brushita modificado con 5% SrCl2 y 4.32% pirofosfato. 
Con la técnica FTIR se pudo observar una banda de vibración a número de onda de 720 
cm-1 en el espectro de la superficie brillante. Esta banda es característica de vibración de 
tensión del enlace P-O-P indicando la presencia de pirofosfato cálcico dihidratado en la 
fase amorfa (Figura 12). 















Figura 12. Espectros FTIR de la superficie brillante y opaca del cemento de brushita 
modificado con pirofosfato sódico 4.32%. (*) La banda de vibración del grupo P-O-P a 
720 cm-1. 
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Se estudió también la morfología de los cementos fraguados con microscopia 
electrónica de barrido (SEM). Se pudieron apreciar diferentes morfologías de los 
cristales de la superficie de rotura de de los cementos modificados con 5% SrCl2 y 
0.54% (figura 13) o 2.16% (figura 14) de pirofosfato. Los cristales fueron irregulares en 
forma y tamaño y se pudo identificar unos clústeres de cristales (Figura 13); los cristales 
individuales tenían distintas formas: prismáticas con una longitud media de 3.1 ± 0.8 
µm y anchura media de 1.5 ± 0.1 µm, cristales circulares pequeñas de un diámetro 
medio de 0.5 ± 0.1 µm y cristales en forma de placa con una longitud media de 5 ± 2 
µm y anchura de 3 ± 1 µm. (Figura 14). 
 
Figura 13. Imagen de microscopia electrónica de barrido de la superficie de rotura de 
cemento de brushita modificado con 5% SrCl2 y 0.54% pirofosfato sódico. 
 




Figura 14. Imagen de microscopia electrónica de barrido de la superficie de fractura de 


















La celdilla de del cristal de brushita consta de 4 átomos de calcio y 4 átomos de fósforo 
[203] que se unen dando como resultado placas rugosas. Dos moléculas de agua unen 
dos placas. Todos los sitios de Ca en el cristal de brushita se caracterizan por 
coordinaciones casi idénticas [188]. Lo que implica que los átomos de Sr pueden ocupar 
todos los sitios de Ca en el cristal de brushita. Así, los cementos bio-reabsorbibles de 
brushita pueden funcionar como sistemas portadores de estroncio. 
La mineralización en los sistemas biológicos esta altamente regulado en función de los 
parámetros del tiempo y la localización. El pirofosfato inorgánico es un inhibidor 
potente y directo de la cristalización en los tejidos conjuntivos, el tracto urinario y los 
fluidos extracelulares [235-237]. Se añaden los iones de pirofosfato al dentífrico dental 
para inhibir la formación de cálculo dental [127]. Así, la exclusión local o la 
degradación [238] del pirofosfato inorgánico parece ser necesario  para la 
mineralización en estructuras delimitadas de la membrana celular de los osteoblastos y 
condrocitos denominadas vesículas matriciales [235]. La implantación in vivo de 
pirofosfato cálcico-β (Ca2P2O7) resultó en la unión directa con el tejido óseo sin la 
formación de tejido blando intermedio [239]. Las figuras 1 y 7 muestran que el uso 
separado o simultáneo de los iones de estroncio y de pirofosfato inhibió la reacción de 
fraguado del cemento. Los iones de pirofosfato inhiben el crecimiento del cristal de 
brushita y la disolución del fosfato tricálcico-β. Se ha reportado que los iones de 
estroncio inhiben la disolución de la hidroxiapatita y la precipitación de fosfatos 
cálcicos [127 y 189]. Por lo que su presencia podría inhibir la reacción de fraguado del 
cemento de brushita.  
Sin embargo, la figura 7 muestra  la disminución del tiempo de fraguado final de 
cemento de brushita con concentraciones de SrCl2 ≥ 5% (peso/peso) y de pirofosfato 
sódico ≥ 2.16% (peso/peso). El tiempo de fraguado final diminuyó a concentración de 
pirofosfato de 5.4% (peso/peso) en cemento de brushita libre de estroncio. Este 
comportamiento se puede relacionar con la precipitación de pirofosfato cálcico 
dihidratado en fase amorfa (Figuras 11 y 12). Este material puede actuar como centro de 
nucleación para el crecimiento de los cristales de brushita y así acelera la reacción de 
fraguado del cemento. Se ha reportado que concentraciones de sulfato mayores que 
0.1M resultaron en tiempos de fraguado mas cortos de cementos de brushita ya que la 
formación de sulfato cálcico dihidratado actúa como núcleo para el crecimiento de 
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brushita acelerando la reacción de fraguado [126 y 131]. Además, la hidrólisis del 
enlace P-O-P en los iones de pirofosfato produce dos iones de ortofosfato [220]. Esta 
hidrólisis puede aumentar significativamente la concentración de los iones de 
ortofosfato acelerando la reacción de fraguado del cemento.  
En los cementos libres de estroncio, el aumento de la concentración de los iones de 
pirofosfato resultó en valores más altos de la tensión diametral (Figura 7). Se ha 
reportado que el aumento en la concentración de los iones de pirofosfato mejoró la 
fuerza de tensión diametral de los cementos de brushita. [126 y 131]. Este aumento es 
paralelo al aumento del tiempo de fraguado, así atribuimos esta mejora en la tensión 
diametral al crecimiento más lento de los cristales de brushita resultando en cristales de 
tamaño más pequeño permitiendo mejor compactación de los cristales.  
Los valores de la tensión diametral son mejores en cementos de brushita modificados 
con SrCl2 5% (peso/peso) que cementos modificados con SrCl2 10% (peso/peso) 
(Figuras 2 y 8). El tamaño de la celdilla del cristal de brushita es mayor en cemento con 
SrCl2 10% (peso/peso) que con SrCl2 5% (peso/peso) (Figura 5 y Tabla 2). Como el 
radio iónico de Sr2+ (1.13 Å) es mayor que el radio iónico de Ca2+ (1.00 Å), el aumento 
en el tamaño de la celdilla indica la incorporación del estroncio en los cristales de 
brushita. Así, la sustitución iónica de calcio por estroncio expande y desestabiliza los 
cristales de brushita. Los defectos menores que la inclusión de iones de Sr2+ provoca 
pueden explicar los valores mas altos de la fuerza de tensión diametral de los cementos 
con SrCl2 5% (peso/peso). 
A concentraciones de SrCl2 de 5% y 10% (peso/peso), la tensión diametral del cemento 
aumenta a  concentraciones del pirofosfato ≤ 2.16% (peso/peso). Sin embargo, la 
tensión diametral disminuyó significativamente a concentraciones más altas del 
pirofosfato (Figura 8). Esta rebaja en la tensión diametral se puede relacionar con los 
tiempos de fraguado más cortos resultando en cristales de brushita más grandes 
afectando su compactación. Además, la transformación de brushita a monetita (Tabla 1) 
puede desminuir la tensión diametral del cemento. Dado que la monetita es más densa 
que la brushita, esta transformación puede aumentar la porosidad del cemento de 
brushita afectando negativamente la tensión diametral del cemento [240].  
Anteriormente, hemos mostrado que la perdida de peso sólido sirve para evaluar la 
cohesión de cementos de brushita. La pérdida de peso sólido aumenta con el aumento de 
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la concentración de SrCl2 (Figura 3 y 9). La sustitución iónica de los iones de calcio por 
iones de estroncio expande y desestabiliza los cristales de brushita aumentando su 
disolución. Como regla general, cuando más largo es el tiempo de fraguado de un 
cemento, será peor su cohesión [102]. Así, los cementos de brushita con pirofosfato 
sódico (2.16% (peso/peso) y concentraciones de SrCl2 > 5% (peso/peso) tienen un 
tiempo de fraguado menor y les corresponden los valores más bajos de perdida de peso 
sólido (Figura 9). Además, el pirofosfato cálcico dihidratado es poco soluble en agua 
(producto de la solubilidad = 2 X 10-9 mol l-1 a 25 ºC) y percipita en la superficie de los 
cementos con concentración de pirofosfato ≥ 2.16% (peso/peso) disminuyendo la 
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El método anterior de inducir la sustitución iónica de calcio por estroncio esta asociado 
a problemas de un tiempo de fraguado muy elevado que limita la concentración 
empleada de SrCl2 y el porcentaje de la sustiutición iónica en el cristal de brushita.    
 
Por eso, se ha sintetizado fosfato tricálcico-β sustituido parcialmente por estroncio 
utilizando el método descrito en la sección 7.1. Se han descrito otros métodos para 
sustituir el calcio por estroncio en el β-TCP. En un estudio anterior se sintetizó β-TCP 
sustituido por estroncio mediante reacción en estado sólido de unas mezclas de distintas 
proporciones de β-TCP y α-Sr3(PO4)2 [232]. Kannan et al introdujeron los iones de Sr2+ 
en el cristal β-TCP mediante la precipitación química [241]. En este método, se 
precipitó CDHA con contenido de estroncio que varía entre 0% y 26.26% (peso/peso) y 
a continuación se sintetizó β-TCP sustituido por estroncio calentando la CDHA a 



























Análisis estructural del fosfato tricálcico- β 
 
Los picos en los diagramas de difracción de rayos X del Sr-β-TCP sufrieron un 
desplazamiento hacía ángulos de difracción más bajos en comparación con el patrón del 
β-TCP. Este desplazamiento aumentó con el incremento del contenido de estroncio en  
Sr-β-TCP (Figura 1). Además se puede observar que la intensidad de los picos 
correspondientes a ángulos de difracción de 25.92º y 34.5º aumentó con el incremento 
del contenido de estroncio. Estos ángulos corresponden a los planos del cristal 1010 y 
220. Lo que indica una dirección de crecimiento preferente en estos planos de los 
cristales de Sr-β-TCP, especialmente para el 33.3%-Sr-β-TCP (Figura 1). La 
exploración de los espectros FTIR de los β-TCP muestra una degeneración en las 
bandas de vibración del grupo PO43- y un desplazamiento hacia bajas frecuencias. Estos 
cambios aumentan con el incremento de la sustitución iónica en el β-TCP (Figura 2).   





















Figura 1. Diagramas de difracción de rayos X de los fosfatos tricalcicos-β sustituido 
parcialmente por estroncio. El contenido de iones de Sr2+ es de 0%, 6.7%, 13.3%, 
20.0%, 26.7% y 33.3%. 
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Figura 2. Espectros FTIR de fosfato tricálcico-β sustituido por estroncio. 
Apartir de los diagramas de difracción de rayos X se pueden calcular los parámetros de 
la celdilla cristalina y el crecimiento de la misma. Se observa un incremento casi linear 
del parámetro b de la celdilla del cristal de β-TCP a todos los porcentajes de la 
sustitución iónica. Mientras que el parámetro a no sufre más cambios a porcentajes de 
sustitución iónica mayores de 20% (Figura 3). El radio iónico del estroncio (1.13 Å) 
más grande que el radio del ión de calcio (1.00 Å)  provoca el aumento de los 
parámetros cristalinos.  
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Figura 3. Parámetros de la celdilla del cristal, a y b, de los fosfatos tricalcicos- β.  El 
contenido de iones de Sr2+ es de 0%, 6.7%, 13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. 
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Análisis estructural de COFC fraguado 
Estos cementos modificados con Sr2+ se prepararon según el sistema β-TCP + MCP + 
H2O en una relación P/L de 3. El contenido de Sr2+ en los fosfatos tricalcicos-β es de 
0%, 6.7%, 13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. El diágrama de difracción de rayos X del 
cemento de brushita preparado con β-TCP reveló que la matriz del cemento está 
compuesta principalmente de brushita y β-TCP no reaccionado (Figura 4). Mientras, los 
diágramas de los cementos preparados con Sr-β-TCP mostraron que la matriz del 
cemento está constituida principalmente de brushita, monetita y Sr-β-TCP no 
reaccionado. Sin embargo, la cantidad del Sr-β-TCP no reaccionado desminuyó con el 
incremento de la sustitución iónica por estroncio, lo que se manifiesta en la ausencia de 
picos característicos del β-TCP en los diagramas de difracción de los cementos 
preparados con Sr- β-TCP de alto contenido de estroncio (Figura 4). Además, la 
presencia de monetita en la matriz del cemento aumentó con el aumento del contenido 
de estroncio en el Sr-β-TCP hasta formar la fase cristalina principal en el cemento 
fraguado con 26.7% y 33.3%-Sr-β-TCP tal como se muestra en la figura 4.  
 





















Figura 4. Diagrámas de difracción de rayos X de los cementos preparados según el 
sistema β-TCP + MCP + H2O. El contenido de estroncio en los fosfatos tricalcicos-β es 
de 0%, 6.7%, 13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. α y β indican los picos característicos de 
brushita y monetita, respectivamente. 
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Los picos característicos de brushita y monetita sufrieron un desplazamiento hacia 
ángulos de difracción más bajos con el incremento del contenido de estroncio en Sr-β-
TCP (Figura 4). Lo que significa un aumento del volumen de la celdilla del cristal de 
brushita y monetita indicando la sustitución de los iones del calcio por iones de 
estroncio en los cristales de brushita y monetita. Así, el uso de Sr-β-TCP en la 
producción del COFC funcionó como método para inducir la sustitución iónica en los 
cristales de brushita y monetita. 
El uso del ácido cítrico (0.1M, 0.3M y 0.5M) para fraguar el cemento preparado con 
33.3%-Sr-β-TCP aumentó la intensidad de los pico de brushita y disminuyó los pico de 






















Figura 5. Diagramas de difracción de los cementos preparados con 33.3%-Sr-β-TCP y 
fraguados con agua o ácido cítrico de 0.1M, 0.3M y 0.5M. α y β indican los picos 
característicos de brushita y monetita, respectivamente. 
 
Cambios en el pH y la temperatura durante la reacción de fraguado 
La reacción de fraguado del cemento de brushita es exotérmica. La figura 6 muestra la 
temperatura de fraguado del cemento en función del tiempo. Se pueden dividir las 
curvas en tres regiones. La primera región se caracteriza por un aumento rápido de la 
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temperatura, la segunda por un plateau a temperaturas máximas y la tercera por un 
decaimiento lento de la temperatura (Figura 6). 
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 33.3% Sr-β-TCP, P/L = 3
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 6.7% Sr-β-TCP,  P/L = 2
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 26.7% Sr-β-TCP,  P/L = 2
 33.3% Sr-β-TCP,  P/L = 2
 
Figura 6. Temperatura de fraguado de los cementos preparados según el sistema β-TCP 
+ MCP + H2O. El contenido de estroncio de los fosfatos tricalcicos-β es de 0%, 6.7%, 
13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. 
 
 Esta característica de las curvas se mantuvo en la reacción de fraguado de los cementos 
preparados con β-TCP, 6.7%-Sr-β-TCP, 13.3%-Sr-β-TCP, 20.0%-Sr-β-TCP, 26.7%-Sr-
β-TCP y 33.3%-Sr-β-TCP. La reacción de fraguado tardó más tiempo en llegar al 
plateau de máximas temperaturas (la curva esta desplazada a la derecha), las 
temperaturas se rebajaron, y la región del plateau se aplanó al aumentar el contenido de 
estroncio. El aumento de la relación P/L de 2 a 3 mantuvo estas diferencias, sin 
embargo, la velocidad de calentamiento, las máximas temperaturas y la velocidad de la 
disminución de las temperaturas fueron más altos a relación P/L de 3 (desplazamiento 
de la curva de la temperatura hacía la izquierda) (Figura 6). Esto puede deberse a que 
hay menos volumen del cemento a calentar cuando la relación P/L es mayor. 
Cuando se mezclaron la fase sólida y la fase líquida del cemento, empezó a subir 
rápidamente el pH de la pasta del cemento hasta llegar a un primer plateau (Figura 7). A 
continuación el pH volvió a subir hasta llegar un máximo. Después, el pH de la pasta 
del cemento preparado con β-TCP tardó 10 minutos en llegar a un segundo mínimo pH 
con una diferencia de 0.14 con respecto a la máxima pH (Figura 7). Este tiempo fue de 
8.2.2.1 Resultados  
 
 162 
16 minutos para una diferencia de pH de 0.45 para la pasta preparada con 13.3%-Sr-β-
TCP. La pasta del cemento fraguado con 33.3%-Sr-β-TCP necesitó 38 minutos para 
conseguir una diferencia de 0.56. El pH del segundo plateau fue 5.46, 4.70 y 4.74 para 
los cementos fraguados con β-TCP, 13.3%-Sr-β-TCP y 33.3%-Sr-β-TCP, 
respectivamente (Figura 7). 

















Figura 7. pH de la reacción de fraguado de los cementos preparados según el sistema β-
TCP + MCP + H2O. El contenido de estroncio de los fosfatos tricalcicos-β es de 0%, 
13.3% y 33.3%. 
 
Tiempo de fraguado final 
Los β-TCP  sustituidos por estroncio aumentaron significativamente el FST de los 
cementos obteniendose unos valores que cumplen con los requisitos para su aplicación 
clínica (Figura 8). El FST aumentó desde 2.2 minutos para el cemento fraguado con β-
TCP a 4-5 minutos para los cementos fraguados con Sr-β-TCP. La reacción de fraguado 
fue acelerada cuando los cementos fraguaron a 37 ºC y humedad relativa > 90%. En 
estas condiciones los cementos fraguaron en 1-2 minutos (Figura 8).  
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(Sr/(Sr+Ca)) * 100 (%)
  20-23 ºC y humedad reativa de 50-60%.
 37°C y humedad reltaiva >90%. 
 
Figura 8. Tiempo de fraguado final de los cementos preparados según el sistema β-TCP 
+ MCP + H2O. El contenido de estroncio de los fosfatos tricalcicos-β es de 0%, 6.7%, 
13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. 
 
7.2.2.5 La fuerza de compresión y la porosidad de COFC: 
La figura 9 muestra que los Sr-β-TCP no afectaron la fuerza de compresión de los 
cementos preparados según el sistema β-TCP-MCP-H2O. Además, una mejora en la 
fuerza de compresión fue medida para los cementos preparados según el sistema β-TCP 
+ H3PO4 + H2O (Figura 9) dónde se alcanzó un valor de 13 ± 2 MPa en el cemento 
preparado con 20%-Sr-β-TCP. La preparación de los cementos con una relación P/L de 
5 alcanzó unos valores de la fuerza de compresión de 9 ± 1 MPa y 17± 3 MPa para los 
cementos preparados con β-TCP y 33.3%-Sr-β-TCP, respectivamente (Figura 9).  
 
Los cálculos de la porosidad relativa no mostraron diferencias significativas entre los 
cementos preparados con β-TCP y los cementos preparados con Sr-β-TCP (Tabla 1), 
aunque sí en el tamaño de poro. El diámetro medio de los poros en los cementos 
preparados con β-TCP, 13.3%-Sr-β-TCP, 26.7%-Sr-β-TCP y 33.3%-Sr-β-TCP es de 
146, 289, 239 y 621 nm, respectivamente. El 96% de los poros en el cemento preparado 
con β-TCP tienen un diámetro entre 4-1400 nm frente a 88% de los poros en los 
cementos modificados con estroncio (Figura 10). 
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Figura 9. Fuerza de compresión de los cementos preparados según los sistemas β-TCP + 
MCP + H2O y β-TCP + H3PO4 + H2O. El contenido de estroncio de los fosfatos 
tricalcicos-β es de 0, 6.7%, 13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. 
 






































Figura 10. Incremento en el volumen de poro de los cementos preparados con β-TCP, y 
con 13.3%, 26.7% y 33.3%-Sr- β-TCP en función de diámetro de poro. Las medidads se 




8.2.2.1 Resultados  
 
 165 
Tabla 1. Densidad y porosidad relativa de los cementos preparados según el sistema β-
TCP + MCP + H2O. El contenido de estroncio de los fosfatos tricalcicos-β es de 0%, 
6.7%, 13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. 
COFC preparado 
con Sr-β-TCP 
Densidad aparente Densidad absoluta Porosidad relativa  
β-TCP  1.37 ± 0.07 2.82 ± 0.01 51.39 ± 0.05 
6.7% -Sr-β-TCP  1.31 ± 0.03 2.75 ± 0.05 52.42 ± 0.03 
13.3% -Sr-β-TCP  1.30 ± 0.07 2.72 ± 0.03 52.24 ± 0.06 
20% -Sr-β-TCP  1.35 ± 0.04 2.64 ± 0.07 48.87 ± 0.04 
26.7% -Sr-β-TCP  1.40 ± 0.05 2.96 ± 0.02 52.90 ± 0.04 
33.3% -Sr-β-TCP  1.46 ± 0.06 2.97 ± 0.03 50.89 ± 0.04 
 
Radiopacidad de los COFC 
La sustitución iónica por estroncio aumentó la radiopacidad de los cementos de brushita 
y monetita (Figura 11). La radiopacidad de los COFC preparados con 20.0%, 26.7% y 
33.3%-Sr-β-TCP fue igual a una lamina de aluminio de 3mm de espesor (Figura 11) 
mientras que la radiopacidad de los cementos fraguados con β-TCP fue igual a una 
lamina de aluminio de 1mm en espesor.   
 
Figura 11. Radiopacidad de los cementos preparados según el sistema β-TCP + MCP + 
H2O. El contenido de estroncio de los fosfatos tricalcicos-β es de, derecha a izquierda, 
0%, 6.7%, 13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. 
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 Experimentos de la liberación de Sr2+ y el envejecimiento de COFC 
 
 Se investigó el efecto del envejecimiento de las muestras de COFC en modo estático y 
también en modo dinámico. La figura 12 muestra que la concentración de iones de 
calcio en el medio incubador (agua bidestilada) fue máxima después de 24 h para todos 
los cementos. Las máximas concentraciones fueron más altas para los cementos 
preparados con Sr-β-TCP. El cemento preparado con 6.7%-Sr-β-TCP tuvo la máxima 
mas alta seguido por el cemento preparado con 20.0%-Sr-β-TCP. El cemento preparado 
con 33.3%-Sr-β-TCP liberó más iones de calcio después de 48 h de la incubación. Sin 
embargo, estas diferencias no fueron significativas después de 8 días de la incubación. 
La concentración de iones de Ca2+ varía entre 40 y 80 ppm para todos los cementos.    
 






































 Figura 12. Liberación de los iones de Ca2+ y Sr2+ al medio incubador de los cementos 
preparados según el sistema β-TCP + MCP + H2O. El contenido de estroncio de los 
fosfatos tricalcicos-β es de 0%, 6.7%, 20.0% y 33.3%. 
 
La liberación de los iones de Sr2+ fue mínima para el cemento preparado con 6.7%-Sr-β-
TCP. Las diferencias en la liberación de iones de estroncio no fueron significativas 
después de 24 h entre los cementos preparados con 20.0% y 33.3% Sr-β-TCP. Mientras 
que la liberación de iones Sr2+ es proporcional y se puede relacionar con el contenido de 
estroncio en los cementos en tiempos de incubación más largos. El cemento preparado 
con 33.3%-Sr-β-TCP libera más iones de estroncio que los demás cementos seguido por 
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el cemento preparado con 20.0%-Sr-β-TCP y después por el cemento preparado con 
6.7%-Sr-β-TCP (Figura 12). 
 
 El perfil de la liberación de iones de Sr2+ consta de una ráfaga inicial de iones Sr2+ 
seguido por una liberación constante a lo largo de un periodo de observación de 14 días. 
Esto parece indicar una cinética de liberación de grado cero. La concentración de iones 
de Sr2+ varía desde ca. 10 ppm para el cemento preparado con 6.7%-Sr-β-TCP a 30 ppm 
para el cemento preparado con 33.3%-Sr-β-TCP.   
 
En la figura 13 se muestra el efecto del envejecimiento dinámico en la composición de 
los COFC. Los diagramas de difracción de rayos X muestran la presencia de HA y 
monetita en la matriz del cemento preparado con β-TCP. Mientras que los diagramas de 
los cementos preparados con Sr-β-TCP muestran un aumento en la intensidad de los 
picos característicos de brushita y una disminución en los pico de monetita. La HA no 
fue detectada en la matriz de los cementos preparados con Sr-β-TCP indicando que este 
componente tiene un efecto inhibidor de la transformación de brushita a HA (Figura 13). 
 




















Figura 13. Efecto del envejecimiento dinámico en los diagramas de difracción de rayos 
X de los cementos preparados según el sistema β-TCP + MCP + H2O. El contenido de 
estroncio de los fosfatos tricalcicos-β es de 0%, 6.7%, 20.0% y 33.3%. α, β y γ indican 
los picos característicos de brushita, monetita y hidroxiapatita, respectivamente. 
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 Los cambios estructurales fueron diferentes cuando se envejecieron las muestras en 
modo estático. Los diagramas de difracción de rayos X revelan un aumento en la 
intensidad de los picos característicos de monetita y disminución en la intensidad de los 
picos de brushita. Se encontró que el cemento preparado con 26.7%-Sr-β-TCP está 
totalmente formado por monetita (Figura 14). 
 





















Figura 14. Efecto del envejecimiento estático en los diagramas de difracción de rayos X 
de los cementos preparados según el sistema β-TCP + MCP + H2O. El contenido de 
estroncio de los fosfatos tricalcicos-β es de 0%, 6.7%, 13.3%, 20.0%, 26.7% y 33.3%. α 
y β indican los picos característicos de brushita y monetita, respectivamente. 
   
Prueba de la biocompatibilidad de COFC 
 
Para estudiar la biocompatibilidad de los cementos preparados con Sr se procedió a 
realizar estudio in vitro cultivando osteoblastos en la superficie de estos cementos. El 
estudio de la morfología de los osteoblastos cultivados en la superficie del cemento 
muestra que las células fueron adaptándose a la superficie de los cementos después de 3 
días de cultivo como se muestran las figuras 15-17. Las células adheridas a la superficie 
del cemento tuvieron dos formas; una forma redondeada en proceso de extensión 
proyectando filopodias y otra forma alargada, plana y extendida dónde se pueden 
diferenciar bien las filopodias. Tal como se muestra en las figuras 18 a 20, después de 7 
días de cultivo los osteoblastos cubrieron toda la superficie de los cementos.  
 




Figura 15. Imagen SEM de los osteoblastos cultivados en la superficie del COFC 
preparado con β-TCP después de 3 días de cultivo. 
 
 
Figura 16. Imagen SEM de los osteoblastos cultivados en la superficie del COFC 
preparado con 13.3%-Sr-β-TCP después de 3 días de cultivo. 
 




Figura 17. Imagen SEM de los osteoblastos cultivados en la superficie del COFC 
preparado con 33.3%-Sr-β-TCP después de 3 días de cultivo.  
 
 
Figura 18. Imagen SEM de los osteoblastos cultivados en la superficie del COFC 
preparado con β-TCP después de 7 días de cultivo.  
 





Figura 19. Imagen SEM de los osteoblastos cultivados en la superficie del COFC 
preparado con 13.3%-Sr-β-TCP después de 7 días de cultivo. 
 
 
Figura 20. Imagen SEM de los osteoblastos cultivados en la superficie del COFC 
preparado con 33.3%-Sr-β-TCP después de 7 días de cultivo. 
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La actividad celular medida por la absorbancia del WST1 en el sobrenadante mostró 
que la actividad celular aumentó en los días 5 y 7 del cultivo. Esta actividad  desminuyó 
en el día 10 del cultivo debido a la muerte celular por la falta de espacio y nutrientes 
como una consecuencia del aumento del número de las células (Figura 21). Las 
diferencias en la actividad celular de los osteoblastos no fueron estadísticamente 
significativos ente los cementos preparados con β-TCP y los cementos preparados con 


































Figura 21. Actividad celular de los osteoblastos de la línea celular humana hFOB1.19. 
   
Aunque la proliferación celular fue aumentando hasta el día 5 del cultivo, las diferencias 
entres los cementos a distintos tiempos de cultivo no fueron estadísticamente 
significativas (Figura 22). (#) estadísticamente significativo en comparación con el día 3. 
(*) estadísticamente significativo en comparción con los días 3 y 10. 
 
Así, la prueba de biocompatibilidad utilizando la línea celular humana hFOB1.19 de 
osteoblastos mostró que los cementos sustituidos con estroncio son tan adecuados para 
el crecimiento y la función de osteoblastos como los cementos de brushita preparados 
con β-TCP, dado que se pudieron observar in vitro los procesos de adhesión, extensión 
y división celular necesarios para el crecimiento de los osteoblastos. 
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La sustitución iónica  es una herramienta eficaz para alterar propiedades como la 
cristalinidad, la solubilidad y el comportamiento biológico de biomateriales cerámicos 
[242 y 243].  Así, el ión de calcio fue sustituido por iones de zinc, magnesio y estroncio 
en cerámicas de hidroxiapatita con el fin de modificar su solubilidad y comportamiento 
in vivo [244-247]. La sustitución iónica por estroncio es interesante dado que los iones 
de Sr2+ estimulan los osteoblastos e inhiben los osteoclastos sumando un efecto positivo 
en el tratamiento de la osteoporosis [181-184]. 
  
La sustitución iónica en un cristal se puede llevar a cabo por calcinación durante la 
síntesis a alta temperatura de fosfatos cálcicos como la hidroxiapatita y el fosfato 
tricálcico o bien por precipitación durante la reacción de fraguado de un biocemento. 
Esta ultima fue descrita por Saint-Jean et al., se utilizó el fosfato tricálcico-α sustituido 
parcialmente por estroncio en la síntesis de un cemento de apatita [240]. La desventaja 
principal de cerámicas de apatita sustituidos por estroncio es su poca solubilidad in vivo 
permitiendo la liberación de dosis bajas de iones de Sr2+ al tejido circundante. Los 
resultados de Landi et al. confirmaron esta desventaja ya que observó que la liberación 
de iones de Sr2+ desminuyó por debajo de 1 ppm después de 7 días de incubación en 
solución fisiológica de una hidroxiapatita con contenido de estroncio de 8.7% 
(peso/peso) [234].  
 
La sustitución iónica de calcio por estroncio en los fosfatos cálcicos secundarios es más 
eficaz en la liberación de cantidades mayores de estroncio. Esta mayor eficacia se 
muestra en este estudio para el cemento biodegradable de brushita que fragua según la 
reacción:   
 
Ca(3-x)Srx(PO4)2 + Ca(H2PO4)2 x H2O + nH2O → Ca(4-x)SrxHPO4 x nH2O                   (36). 
  
Este nuevo sistema fue eficaz en inducir la sustitución iónica por estroncio en los 
cristales de fosfatos cálcicos secundarios. Los diagramas de difracción de rayos X del β-
TCP y el cemento fraguado muestran un desplazamiento hacia ángulos de difracción 
bajos (Figuras 1 y 4). Este desplazamiento es debido a que el radio iónico del estroncio 
es mayor que el del calcio y eso provoca un incremento en la celdilla del cristal 
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resultante del fraguado con el Sr-β-TCP (Figuras 3y 4). La brushita fue la fase 
predominante en la matriz de los cementos fraguados a bajas concentraciones de 
estroncio, mientras que a concentraciones mayores de 20.0% (porcentaje atómico) se 
formó monetita como la fase predominante en los cementos.  Esta formación de 
monetita podría estar relacionada con los cambios en el pH de los cementos durante la 
reacción de fraguado. La figura 7 muestra que el contenido más alto de estroncio en Sr-
β-TCP mantuvo valores más bajos de pH y las temperaturas máximas durante tiempos 
más largos. Se conoce de otros estudios previos que este exceso en la acidez de las 
pastas del cemento junto con la precipitación más lenta del producto de fraguado 
favorece la formación de monetita [129 y 248].  
 Se ha mostrado que el ácido cítrico previene la deshidratación de brushita a monetita 
[126 y 224]. El uso del ácido cítrico en el fraguado del cemento preparado con 33.3%-
Sr-β-TCP desminuyó pero no impidió la formación de monetita (Figura 5). Así, la 
formación de monetita podría ser un resultado o bien de la deshidratación de brushita o 
de la precipitación directa de monetita.   
 
Los experimentos de liberación en condiciones dinámicas muestran claramente la 
liberación de los iones de Sr2+ al medio incubador y confirman la hipótesis de una 
liberación más alta de los fosfato cálcicos secundarios que de los biomateriales basados 
en HA (Figura 12). La liberación inicial de estroncio fue ca. 38-58 ppm dependiendo 
del contenido de estroncio en el cemento. Esta liberación se rebajó a ca. 12-30 ppm 
después de dos días de la incubación. Este nivel de iones de estroncio se mantuvo 
durante los 14 días del experimento indicando una cinética de liberación de grado cero. 
Las dosis terapéuticas de estroncio (en forma de renalato de estroncio) administrado por 
vía oral varían entre 2.4-8.75 mmol/Kg/día. Estudios en animales mostraron que estas 
dosis aumentaron el nivel de Sr2+ en plasma hasta ca. 2-18 mg/l [249]. La concentración 
de iones de estroncio liberados en este estudio esta dentro de este rango.   
 
Además, en el experimento de la liberación se detectó que la composición de la matriz 
de los cementos se alteraba, transformandose de brushita a HA en el cemento libre de 
estroncio. Esta transformación a HA se ha descrito anteriormente y se relaciona con la 
ausencia de renovación (turn over) del líquido, resultando en la saturación del líquido en 
los poros del cemento con respecto a HA y la reprecipitación de HA [123]. Además, se 
ha reportado que el mantenimiento de una velocidad alta de la disolución de brushita, 
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por la renovación del medio incubador, favorece la transformación a HA [136]. Sin 
embargo, esta transformación de fase no fue observada en la matriz de los cementos 
modificados con estroncio. Este se debe en primer lugar a que los iones de estroncio 
inhiben la cristalización de HA y así, suprimen la transformación de brushita. En 
segundo lugar, las matrices de los cementos a concentración altas de estroncio están 
compuestas por monetita. Se ha mostrado recientemente que la monetita degrada in vivo 
sin la formación de HA debido a que la solubilidad de monetita no es suficiente para la 
saturación del líquido entre los poros con respecto a HA.  
 
La prueba de biocompatibilidad mostró que los cementos modificados con estroncio 
proporcionan un suporte adecuado para el crecimiento y funciónamiento de los 
osteoblastos (Figuras 21 y 22). Se ha mostrado que el efecto del estroncio en los 
osteoblastos depende de la dosis de los iones de Sr2+ [250]. Una baja dosis de Sr2+ (0.5 y 
1 µg/ml) afectó negativamente la diferenciación celular. Sin embargo, una 
concentración mayor de 20 y 100 µg/ml inhibió la formación de hidroxiapatita. En un 
estudio previo [251], se cultivó una hidroxiapatita con contenido de estroncio de 10 
mol% con células osteoprecursoras (OPC1). La Sr-HA mejoró la adhesión y la 
proliferación celular [251]. Además, los iones de Sr2+ mejoraron la proliferación de pre-
osteoblastos y la síntesis de colágeno [139]. Por lo anteriormente expuesto concluimos 
que los cementos de estroncio preparados en este estudio son adecuados para la 
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1. We have synthesized and characterized brushite cements prepared with different 
liquid phases including carboxylic acids, and modified with additives like C4S 
and hyaluronic acids. Furthermore, we evaluated in vivo bone regeneration with 
brushite granules modified with C4S and glycolic acid.  
 
2. Thes use of solid weight loss method is efficient in evaluating the cohesion of 
secondary calcium phosphate cements. The cement with shorter final setting 
time (FST) has better cohesion than a cement with larger FST. The particles that 
desintegrated from cement surfaces are formed by beta-tricalcium phosphate (β-
TCP).  
 
3. Carboxylic acids inhibit the setting reaction of brushite cement and affect 
significatively cement cohesion. This effect depends on the solubility of calcium 
carboxylate in water. The higher the solublity is, more β-TCP particles are 
liberated to the incubation medium.   
 
4. The viscosity of the liquid phase affects the cohesion of brushite cements. An 
effect which is more pronounced in the cohesion of cement paste rather than in 
the set cement. Hyaluronic acid is more efficient than C4S to increase the 
viscosity of cement liquid phase.  
 
5. The in vivo implantation of brushite cement set with glycolic acid modified with 
C4S achieved similar bone regeneration but with more residual bone graft when 
compared to brushite cement set with glycolic acid. 
 
6. Ionic substitution of calcium by strontium was performed using 2 methods: i) 
the addition of water-soluble strontium salt, and ii) the synthesis of strontium 
substituted β-TCP. The strontium ions incorporation increased the unit cell 
volume of brushite crystals and inhibits the cement setting reaction. The fraction 
of β-TCP in the cement matrix was decreased when strontium content was 
increased.   
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7. The addition of water-soluble strontium salt limits the cement clinical 
application as it decreased the cement cohesion and tensile strength. The FST 
was also inappropiate for clinical application. The addition of both 
pyrophosphate and strontium ions permits better control of cement setting 
reaction and improved the cement’s mechanical properties.  
 
8. The use of strontium substituted β-TCP resulted in calcium phosphate cement  
with FST and compressive strength appropiate for clinical application. Moreover, 
the use of β-TCP with high strontium content facilitates the formation of 
monetite as the predominant phase in the cement matrix.  
 
9. Monetite forming bio-cement has great potenctial as bone graft material for its 
constant degradation and localizad leaching of constant strontium ion 
concentrations at therapeutic ranges for osteoporosis. Monetite did not undergo 
phase transformation to hydroxyapatite indicating a reliable graft degradation.    
 
10. Strontium-containing calcium phosphate cements provided a good matrix for 
osteoblasts adhesión, extensión and proliferation as proved by in vitro culturing 
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APC      Fosfato clácico amorfo 
 
α-TCP      Fosfato tricálcico-α 
       
BCP      Fosfato cálcico bifascio 
 
BMP      Proteína morfogénica óseo 
 
β-TCP      Fosfato cálcico-β 
 
CC      Carbonato cálcico 
 
CDHA      Hidroxiapatita deficiente en calcico 
 
COFC      Cemento óseo de fosfato cálcico 
 
C4S      Chondroitin 4 sulfato 
 
CS      Fuerza de compresión 
 
DCPA      Fosfato dicálcico anhidro, moentita 
 
DCPD      Fosfato dicálcico dihidratado, brushita 
 
DRX      Difracción de rayos X 
 
DSC      Calorimetría diferencia de barrido 
 
DTS      Fuerza de tensión diametral 
 
ECM      Matriz extracelular 
 
FST      Tiempo de fraguado final 
 
FTIR     Transformada de Fourier de espectros  
     infrarojos  
 
HA      Hidroxiapatita 
 
ICSD      Base de datos de la estructura de los  
      cristales inorgánicos 
 
MCPM     Fosfato monocálcico monohidratado 
 
MCPA      Fosfato monocálcico anhidro 
 
OC      Osteocalcina 
 
OCP      Fosfato octacálcico 
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ON      Osteonectina 
 
PHA      Hidroxiapatita precipitada  
 
SP      Sialoproteína ósea 
 
Sr      Estroncio 
 
Sr-β-TCP     Fosfato tricálcico-β sustituido por estroncio 
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